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Dos aleaciones avanzadas, una aleación base níquel Haynes 282© y una aleación Ȗ-
TiAl, en condición de material recibido fueron sometidas a tratamiento térmico. 
Ambas aleaciones en las condiciones de material recibido y tratada térmicamente, 
fueron expuestas a desgaste deslizante en contra de un acero D2 en dos diferentes 
condiciones de operación, a temperatura ambiente y calentados por flama directa 
oxiacetilénica, con el fin estudiar los efectos en el cambio microestructural y 
diferentes atmósferas sobre la resistencia al desgaste. El estudio tribológico se 
realizó en el tribómetro “multi-propósito”, el cual fue desarrollado en esta 
investigación. Los ensayos desgaste se realizaron a una velocidad lineal de 2 m/s 
durante 1 hora y alcanzar una distancia recorrida de 7.5 km. Las muestras 
desgastadas se caracterizaron por medio de microscopia electrónica de barrido 
(MEB), análisis de rayos–X (EDS) y difracción de electrones retrodispersados 
(“EBSD”). Así mismo, la viruta de desgaste recolectada de cada prueba se 
caracterizó por medio de microscopia electrónica de barrido (MEB), análisis de 
rayos–X (EDS) y difracción de rayos–X (DRX). Se presentó un mecanismo de 
desgaste metálico–plástico severo en la aleación Haynes 282© en las pruebas de 
desgaste a temperatura ambiente, mientras a alta temperatura se observó un 
mecanismo de desgaste por oxidación moderado. En la Ȗ–TiAl se presentó un 
mecanismo de desgaste por oxidación moderado en todos los casos de estudio, 
presentando mayor daño las desgastadas a temperatura ambiente. En las muestras 
que presentaron desgaste por oxidación se observó la presencia de óxidos ricos en 
cromo y hierro en combinación con la matriz. Para ambas aleaciones avanzadas, 
Haynes β8β© y Ȗ–TiAl, se presentó una mayor pérdida de material en masa con 
respecto a las pruebas expuestas a alta temperatura. Los fenómenos de degradación 
que se observaron en cada condición son analizados y discutidos por medio de 









Las aleaciones avanzadas o superaleaciones forman parte de sistemas metálicos 
complejos, los cuales contienen una cantidad considerable de elementos aleantes que 
promueven el desarrollo de características microestructurales que mejoran sus 
propiedades físicas y químicas para aplicaciones específicas. Normalmente estas 
aleaciones son utilizadas en aplicaciones donde la resistencia a la carga estática, 
termofluencia, corrosión y resistencia a la oxidación, así como, comportamiento a la 
fatiga son deseables, además algunas de ellas pueden ser creadas y utilizadas como 
recubrimientos duros debido a sus buenas propiedades en ambientes altamente agresivos 
[1,2]. 
 
Aplicaciones específicas de las aleaciones avanzadas incluyen la industria metal–
mecánica, nuclear, química, automotriz, milicia, aeroespacial, marina y medicina. Entre 
las aplicaciones más comunes se destaca: el procesamiento de químicos en tuberías, 
industria de generación eléctrica en las turbinas de gas, turbinas de vapor, anillos y 
hélices en aeroespacial; así como en aplicaciones médicas, como lo son, las prótesis de 
elementos del cuerpo humano en cadera y rodillas. Sin embargo, una de las principales 








Figura 1.1 Turbina de avión Rolls–Royce Trent 800 (a) [3] y esquema de cámara de 
combustión de un motor a gasolina (b). 
 
Dentro de las aplicaciones en la industria automotriz, en los últimos años se ha 
tratado de disminuir el peso de los vehículos para obtener una mayor potencia y 
eficiencia, término conocido como relación potencia–peso. Por ello, se investiga el 
comportamiento de diversas aleaciones para la fabricación de piezas que posean las 
propiedades mecánicas y físicas necesarias para el correcto funcionamiento de los 
componentes, aunado a una menor densidad con respecto a los materiales actuales, por 
ejemplo, las aleaciones base titanio [5]. Componentes como, válvulas de escape del 
motor, resortes en la suspensión y la propela en el compresor, son las principales 
aplicaciones de este tipo de aleaciones (Figura 1.1b) [5,6]. 
 
Normalmente, las aleaciones avanzadas son tratadas térmicamente después del 
proceso de fabricación, con el objetivo de obtener las propiedades ideales para la 
aplicación para la cual han sido diseñadas. Por ejemplo, la aleación base níquel Haynes 




solubilizado, seguido de un tratamiento térmico en dos etapas, para obtener una 
microestructura austenítica Ȗ–Ni, con precipitados de la fase Ȗ’–Ni3(Al, Ti), carburos 
primarios del tipo MC y carburos secundarios del tipo M23C6 [7]. El tratamiento de las 
aleaciones base titanio se realiza para optimizar la cantidad de fases presentes en la 
microestructura y obtener una microestructura específica para la aplicación [8]. 
 
Este trabajo estudia el comportamiento al desgaste de aleaciones avanzadas base 
níquel y base titanio, Haynes 282© y Ȗ-TiAl, respectivamente. El estudio de desgaste se 
realizó por medio de un tribómetro multi-propósito con la configuración perno sobre 
rodillo o “pin-on-roll” a temperatura ambiente (baja temperatura) y alta temperatura 
(flama directa) de ambas aleaciones en dos diferentes condiciones térmicas, condición 
de material recibido y condición de tratamiento térmico. La finalidad de estudiar el 
comportamiento de ambas aleaciones expuestas a cargas dinámicas es obtener 
información que actualmente no está disponible, como comportamiento y mecanismos 





La formación de óxidos en la superficie de las aleaciones avanzadas expuestas a 
alta temperatura afecta las variables tribológicas en la aleación, como lo son, la fricción 
y el desgaste, debido a la interacción que puede establecerse entre óxidos formados 







Objetivo general  
 
Comprender el comportamiento al desgaste y la fricción de las aleaciones 
avanzadas Haynes 282© y Ȗ-TiAl bajo condiciones dinámicas y atmósferas cercanas a 




1. Construir un tribómetro “multi-propósito” que pueda reproducir condiciones de 
operación en aplicaciones como, laminación, turbinas y componentes expuestos a 
contacto mecánico.  
 
2. Comprender el comportamiento tribológico de las aleaciones en condiciones 
dinámicas. 
 
3. Obtener el coeficiente de desgaste específico, coeficiente de fricción y la 
deformación equivalente de la microestructura.  
 
4. Encontrar los mecanismos de desgaste presentes en cada condición de estudio. 
 
5. Estudiar el crecimiento de las capas de óxido durante el desgaste y su posible 










2.1 Aleaciones avanzadas  
 
Las aleaciones avanzadas o superaleaciones son aquellas que son fabricadas 
utilizando normalmente elementos del grupo VIII de la tabla periódica donde se 
encuentran el hierro, cobalto, níquel y platino (Figura 2.1), así como elementos 
pertenecientes a otros grupos, por ejemplo el IV, donde se encuentran el titanio y 
zirconio, siendo las aleaciones base hierro, níquel y cobalto las más utilizadas [2,4,9]. Se 
les considera aleaciones avanzadas debido a sus aceptables propiedades mecánicas 
favorecidas por su estabilidad microestructural y su considerable resistencia a alta 
temperatura. Esta combinación de resistencia a ambientes altamente corrosivos y sus 
propiedades mecánicas a alta temperatura las favorecen más que a otros sistemas 
metálicos.  
 
Las aleaciones son clasificadas de acuerdo a su elemento principal de aleación, 






Figura 2.1 Tabla periódica mostrando elementos presentes en la aleaciones avanzadas 
[3]. 
 
La familia de aleaciones avanzadas a la cual pertenecen las aleaciones base 
níquel comparte la misma estructura cristalina, una matriz cúbica centrada en las caras 
“FCC”, la cual puede ser base níquel, níquel–hierro y cobalto. En su forma elemental 
las aleaciones base níquel con las únicas con estructura “FCC” a temperatura ambiente, 
el cobalto tienen estructura hexagonal compacta “HCP” y el hierro tiene “BCC” a 
temperatura ambiente pero cambia a austenita “FCC” a 912°C [9]. 
 
Las aleaciones base níquel–hierro se caracterizan por tener una alta ductilidad y 
resistencia a la fractura y son utilizadas en anillos o rotores de las turbinas. Los tres tipos 
principales que componen las aleaciones base níquel–hierro las cuales son muy 
utilizadas en aplicaciones ingenieriles: aleaciones endurecidas por precipitación, donde 
se forman precipitados Ȗ’-Ni3(Al, Ti) y/o Ȗ’’-Ni3Nb en una matriz Ȗ “FCC”. La segunda 
es de bajo coeficiente de expansión térmica “CTE” y por tercero, el acero inoxidable 





Las aleaciones base cobalto son utilizadas en aplicaciones donde existe corrosión 
a alta temperatura o cargas a bajos esfuerzos sometidos a alta temperatura. Las 
principales aleaciones son la X–40 y la MAR–M 302n para aleaciones de colada, y 
Haynes 25 (L–605), Haynes 188 y S–816 son representativas de aleaciones trabajadas. 
Las principales ventajas de estas aleaciones son las altas temperaturas de fusión, mejores 
propiedades contra la corrosión a alta temperatura, debido a la alta cantidad de cromo y 
mayor resistencia a la fatiga térmica, entre otras [12]. 
 
Las aleaciones base níquel presentan la mejor relación temperatura–propiedades 
mecánicas de todas las aleaciones avanzadas de colada y forja, haciendo de ésta la ideal 
para las aplicaciones con mayor demanda, tal es el caso de los componentes de turbinas. 
Las aleaciones trabajadas son generalmente utilizadas en aplicaciones donde alta 
resistencia a la fractura es indispensable, por ejemplo en anillos y álabes forjados. Entre 
estas aleaciones se encuentran: Udimet 700, Rene 41, Waspaloy, N–901, Haynes 230 y 
282. Aleaciones como Inconel 100, 713, 738 y 792, B-1900 y MAR–M 200 son 
fabricadas por el proceso de colada, para componentes como aspas coladas en molde y 
anillos de turbinas, donde las propiedades mecánicas a alta temperatura y la 
termofluencia son requeridas [13]. 
 
Las aleaciones base titanio se han desarrollado rápidamente en años recientes. 
Aleaciones de titanio con adiciones de aluminio son las más utilizadas en la actualidad, 
aleaciones como Ti-6Al-4V y Ti-5Al-2.5Sn, son ejemplos de esto [14]. Sus 
características de alta resistencia mecánica y resistencia a la corrosión, con una densidad 
menor, cerca del 55%, con respecto al acero y aleaciones avanzadas base níquel, las ha 
colocado como opción en aplicaciones en aeronáutica, automotriz, procesamiento de 





En la industria aeroespacial se aplican en la zona de baja y media temperatura de 
turbinas como lo son en la zona de ventilación, en los alabes del compresor y en la 
estructura de la turbina, como lo muestra la Figura 2.2. En la actualidad se realizan 
investigaciones para ver la posibilidad de colocar este tipo de aleaciones en la zona de 
más alta temperatura de la turbina [4,14]. Para esto, se están desarrollando nuevas 
aleaciones base titanio, por ejemplo Ȗ-TiAl, esta aleación ha tomado importancia en los 
últimos años por sus excelentes propiedades mecánicas, termofluencia, resistencia a la 
corrosión oxidación a alta temperatura y baja densidad (~3.9 – 4.1 g/cm3) [4,15]. 
 
 
Figura 2.2 Turbina Rolls–Royce Tren 800, mostrando las diferentes zonas del compresor 
y temperaturas(a), y las zonas donde se utilizan los diferentes materiales en la turbina 
[3]. 
 
Propiedades como la rigidez específica y esfuerzo de cedencia específico de las 
aleaciones Ȗ-TiAl son superiores comparadas con aleaciones comerciales base níquel, en 




de aleaciones base Ȗ-TiAl y aleaciones base níquel de módulo de elasticidad específico y 
esfuerzo de cedencia específico con respecto a la temperatura [4]. 
 
 
Figura 2.3 Comparación de propiedades mecánicas de las aleaciones avanzadas base 
níquel y las Ȗ–TiAl, tales como, esfuerzo de cedencia específico (a) y Modulo de Young 
específico (b) [4]. 
 
En la industria automotriz se busca la aplicación de aleaciones base Ȗ-TiAl en 
diversos componentes de los sistemas del vehículo, como por ejemplo, el retén y la 
válvula en la salida de la cámara de combustión del motor, resortes en la suspensión. 
Mientras en los automóviles de carreras se han implementado en componentes del 
motor, el sistema de transmisión y suspensión. Así como, en las bielas en motores de 
motocicletas [5,14]. 
 
En la Sección 2.1.3 se describe las aleaciones base titanio, microestructuras, 






2.1.1 Aleaciones avanzadas base níquel 
 
Las aleaciones avanzadas base níquel fabricadas por forja pueden ser trabajadas 
en frío o caliente, las cuales son utilizadas en una gran gama de aplicaciones en la 
cámara de combustión, anillos, boquillas, alabes en turbinas de gas. Estas aleaciones 
pueden ser utilizadas en aplicaciones donde la temperatura de operación es cercana a su 
temperatura de fusión y son, por lo tanto, más susceptibles a ser utilizadas que las 
aleaciones base cobalto y hierro–níquel [3]. 
 
El mecanismo de endurecimiento para las aleaciones fabricadas por forja puede 
ser por solución sólida o precipitación. Como ejemplo de endurecimiento por solución 
sólida se tiene la Hastelloy X, la cual es utilizada en aplicaciones de quemadores y la 
cámara de combustión en las turbinas de gas. Posee propiedades de resistencia a la 
corrosión a alta temperatura, excelentes propiedades de soldabilidad y manufactura, sin 
embargo cuenta con baja resistencia mecánica [17]. 
 
Las aleaciones endurecidas por precipitación son utilizadas en aplicaciones que 
requieren alta resistencia a alta temperatura, corrosión y termofluencia, tal es el caso de 
la aleación Haynes 282©. Esta aleación es forjada y endurecida por precipitación de la 
fase Ȗ’–Ni3(Al, Ti). Fue desarrollada para aplicaciones estructurales a alta temperatura, 
en particular para turbinas de gas y vapor, además de ser candidata a una gran cantidad 
de aplicaciones en componentes estructurales aeroespaciales y automotrices. Las 
propiedades que posee son interesantes debido a la combinación de alta termofluencia, 
estabilidad térmica y manufactura comparada con las aleaciones avanzadas existentes, 





2.1.1.1 Componentes microestructurales de las aleaciones base níquel 
 
Los componentes microestructurales que pueden presentar las aleaciones base 
níquel son las siguientes [2,11] 
 
a) Fase gama (γ) 
 




d) Fases topológicamente compactas (͞TPC͟) 
 
2.1.1.1.1 Fases gama (γ) y gama prima (γ’) 
 
Existe un equilibrio microestructural de dos fases, el cual consiste en la matriz, 
una fase austenítica de níquel (fase Ȗ) y un precipitado (fase Ȗ’) con una relación 
cristalográfica entre ambas fases. Ambas fases son cúbica centrada en las caras “FCC”, 
con dimensiones de parámetro de red muy cercanas y orientación cristalográfica similar 
(dependiendo del procesamiento termomecánico). Por lo cual, se puede afirmar que son 
casi coherentes. Los sitios cristalográficos de red en la fase Ȗ son totalmente 
equivalentes y los átomos constituyen la solución solida distribuida al azar [9]. 
 
La fase continua Ȗ–Ni, Figura. 2.4a, es no–magnética, esto debido a los 




aleación, esto provocado por los espacios atómicos libres en la tercer capa electrónica 
del níquel. Los elementos aleantes que componen la matriz, fase Ȗ, son los 
pertenecientes los grupos V, VI y VII, los cuales son principalmente el cromo, hierro, 
cobalto, molibdeno y tungsteno [3,9]. 
 
 
Figura 2.4 Fase Ȗ-Ni (a) y fase Ȗ’–Ni3(Al, Ti) [3]. 
  
El principal precipitado presente en las aleaciones avanzadas es la fase Ȗ’. Gama 
prima Ȗ’ es una fase intermetálica “FCC” ordenada (L12), Figura 2.4b, la cual tiene una 
composición nominal Ni3(Al, Ti), su principal propiedad es proveer a la aleación de 
resistencia a alta temperatura y excelentes propiedades de termofluencia. La diferencia 
en el parámetro de red entre las dos fases Ȗ/Ȗ’, aproximadamente 0–1%, en combinación 
con una compatibilidad química, permite una precipitación y estabilidad a largo plazo de 
la fase Ȗ’ en la matriz [14]. 
  
El esfuerzo de cedencia en la fase Ȗ’ incrementa con la temperatura hasta llegar a 
650°C. Esta es la razón por la cual esta fase es relativamente dúctil, por lo tanto, la 





Existen otros elementos que pueden formar la fase Ȗ’, tales como, el cromo, 
hafnio, niobio y tántalo; siendo el aluminio y el titanio, antes mencionados, como los 
elementos con mayor presencia en fracción volumen en la matriz Ȗ.  
  
La resistencia de las aleaciones base níquel está relacionada con la fracción 
volumen de la fase Ȗ’. En aleaciones trabajadas la fase Ȗ’ está entre β0–45% fracción 
volumen. Al aumentar la relación Ȗ/Ȗ’ se dificulta la deformación. En aleaciones de 
colada la fracción volumen de la fase Ȗ’, en la matriz, es alrededor del 60%, lo cual 




Figura 2.5 Micrografía de a) Nimonic 80 tratada térmicamente con una fase Ȗ’ esferoidal 
uniformemente dispersada en la matriz y b) U–700 tratada térmicamente con Ȗ’ con 
morfología de cubo [9].  
 
Cuando la diferencia del parámetro de red es <0.2%, la fase Ȗ’ presenta 
generalmente una morfología de esfera de tamaño fino a moderado (250 a 500 nm) lo 
cual permite minimizar la energía superficial, en contraste con las demás morfologías 
que puede presentar [3,9]. En aleaciones con mayor contenido de aluminio y titanio, la 
fase Ȗ’ puede crecer con morfología cuboide, si en la aleación existe una diferencia en el 
parámetro de red comprendido de ±0.5 a 1% [9]. En la Figura 2.5 se muestran ambos 






Los carburos son otra de las fases importantes en las aleaciones avanzadas base 
níquel, cuando concentraciones mínimas de entre 0.02 y 0.2 % en peso, de elementos 
reactivos, como lo son, el titanio, tántalo, hafnio y niobio, se unen con carbono para 
formar carburos metálicos del tipo MC (por ejemplo, NbC, TiC, TaC o HfC), donde M 
es el átomo metálico presente en el carburo. Los carburos primarios MC son carburos de 
alta temperatura (por encima de 1038°C), por lo cual precipitan usualmente durante el 
enfriamiento. Otro tipo de carburos presentes son del tipo M6C y M23C6, los cuales son 
considerados secundarios, esto debido, a que son formados por la descomposición de los 
carburos primarios MC durante el tratamiento térmico u operación de la aleación [3,9]. 
 
Los carburos del tipo M6C se forman a media temperatura (desde 816 a 982°C o 
hasta 1039°C), mientras que los carburos M23C6 son de baja temperatura de formación 
(790 a 816°C). Los principales elementos presentes en los carburos del tipo M6C son el 
molibdeno, tungsteno, cromo, cobalto y tántalo. Por otra parte, los carburos del tipo 
M23C6 son carburos que normalmente contienen cromo, hierro, tungsteno y molibdeno 
[9]. 
 
Los carburos primarios MC son de estructura “FCC” y están distribuidos 
heterogéneamente a través de la aleación, tanto intergranular, intragranular o 
interdentríticamente. Pueden presentar diferentes morfologías tanto globular y de 
bloque, además de ser la principal fuente de carbono para las reacciones de fases 





Por otra parte, los carburos M6C tienen una estructura cúbica compleja, los 
cuales precipitan en forma de bloque en los límites de grano y, con menos frecuencia, en 
una morfología intragranular conocida como Widmanstätten. Se presentan en aleaciones 
con contenidos de molibdeno y/o tungsteno entre 6 y 8% en peso atómico. Estos 
carburos son considerados como los responsables de controlar el tamaño de grano en el 
proceso de aleaciones forjadas, por su mayor estabilidad a altas temperaturas con 
respecto a los carburos M23C6. Dependiendo de la química de la aleación base níquel se 
pueden presentar las siguientes formulas típicas: (Ni, Co)3Mo3C y (Ni, Co)2W4C [9]. 
 
Respecto a los carburos M23C6, estos precipitan principalmente en los límites de 
grano en formas irregulares, discontinuas, redondas y partículas de bloque, y 
ocasionalmente, a través de maclas o en los límites de estas, y en fallas de apilamiento. 
El elemento más común en este tipo de carburos es el cromo (Cr23C6) aunque también 
puede encontrarse hierro, tungsteno y molibdeno. Cuando se forma Cr23C6 en los límites 
de grano, el contenido de cromo en solución sólida en la matriz Ȗ disminuye, esto 
favorece la solubilidad de la fase Ȗ’, y por lo tanto, incrementa en estas zonas. Este tipo 
de carburos presentan una estructura cúbica compleja, la cual es muy cercana a la fase 
topológicamente compactas “TCP” [20]. 
 
La formación de los carburos secundarios es atribuida a la descomposición de los 
carburos del tipo MC, mediante las siguientes reacciones [3,20]: 





Donde M’ y M’’ pueden ser ocupados por cromo y cobalto o níquel y molibdeno, 
respectivamente. 
 
Los carburos en las aleaciones base níquel policristalinas tienen tres principales 
funciones. Primero, al formarse adecuadamente en los límites de grano, los carburos 
M6C y M23C6, fortalecen estas zonas disminuyendo o retrasando el deslizamiento 
durante los procesos de deformación [3]. Segundo, como ya se explicó, la formación del 
carburo Cr23C6  en los límites de grano favorece el aumento en la solubilidad de la fase 
Ȗ’ en las vecindades del carburo. Tercero, los carburos pueden impedir la formación de 
fases inestables durante el servicio [9]. Además de esto, la morfología de los carburos es 
crucial en las propiedades de la aleación (Figura 2.6), la morfología celular del carburo 
M23C6 puede ocasionar falla prematura mientras que en su forma de partículas 
irregulares y de bloque aumentarán la resistencia de la aleación si precipitan carburos 
finos en la matriz Ȗ mejorará la resistencia en el material [9]. 
 
 
Figura 2.6 Micrografías de morfologías de carburos en diferentes aleaciones avanzadas 
a) carburos MC en forma globular, b) carburo MC en forma de diamante, c) carburo 
M23C6 en forma celular, d) carburo en límite de grano, e) carburo M6C Widmanstätten y 




2.1.1.1.3 Fases topológicamente compactas “TPC” 
 
Las fases topológicamente compactas “TPC” son fases frágiles que se forman 
durante el tratamiento térmico o servicio. La estructura que presentan las fases “TPC” 
consiste en átomos apilados en capas formadas por hexágonos, pentágonos y triángulos. 
Se presentan en aleaciones con altos contenidos de tántalo, cromo, tungsteno o 
molibdeno. Las principales fases como se presenta son σ, μ y “Laves”, con una 
morfología de aguja o laminar, principalmente (Figura 2.7) [21]. 
 
 
Figura 2.7 Micrografía de fases “TPC” con morfología de aguja de a) fase σ y b) fase μ. 
 
La fase σ en forma laminar (Fe, Mo)x(Ni, Co)y presenta una estructura similar a 
los carburos M23C6. Su morfología y alta dureza pueden causar el crecimiento de grietas 
en la aleación provocando falla por fragilidad, así como, la disminución en la vida a 
termofluencia por efecto de las grietas. Por lo cual, se considera la fase más prejudicial 
[3,21]. 
 
Por su parte, la fase μ tiene una composición similar a la fase σ con una cantidad 
mayor en cromo y molibdeno, y su estructura es similar a los carburos M6C. Se puede 
presentar con morfología de aguja, globular o en bloque. Por otra parte, la fase “Laves” 




en la disminución de la ductilidad y propiedades a la termofluencia a temperatura 
ambiente [3]. 
 
Las fases “TPC” tienen efectos negativos en las propiedades mecánicas de la 
aleación, tales como ductilidad y termofluencia, así mismo, son iniciadores de 
crecimiento de grieta. La formación de estas fases puede disminuir los elementos que 
promueven el endurecimiento y precipitación de la matriz, Ȗ y Ȗ’, respectivamente, y por 
ende las propiedades mecánicas antes descritas disminuyen [21]. 
 
2.1.1.2 Composición química de las aleaciones base níquel 
 
Las aleaciones avanzadas base níquel comerciales contienen en general 5–25% 
cromo, por encima de 8% aluminio en combinación con titanio, y de 5–10% cobalto y en 
menores cantidades carbono, boro y zirconio. Otros elementos aleantes presentes son 
molibdeno, tungsteno, tántalo, hafnio y niobio [2,9]. 
 
Los elementos aleantes en las aleaciones base níquel se pueden dividir en 
categorías tales como: 
 
a) Elementos formadores de la fase Ȗ (favorecen la formación de la matriz Ȗ) 
 
b) Elementos formadores de la fase Ȗ’ (favorecen la precipitación de la fase Ȗ’) 
 





d) Elementos de segregación en límites de grano 
 
Los elementos formadores de Ȗ se pueden encontrar en los grupos V, VI, y VII, 
los cuales son cobalto, cromo, molibdeno, tungsteno y hierro. La diferencia de diámetros 
atómicos entre estos elementos y el níquel es ubica entre el 3–13%. Los formadores de 
fase Ȗ´ provienen de los grupos III, IV y V, los cuales incluyen elementos como 
aluminio, titanio, niobio, tántalo y hafnio. La diferencia en los diámetros atómicos es de 
6–18% con respecto al níquel. Los principales formadores de carburos son el cromo, 
molibdeno, tungsteno, niobio, tántalo y titanio [9,11]. Al precipitar los carburos en los 
límites de grano se reduce la tendencia al deslizamiento de límite de grano. Elementos 
que favorecen la estabilidad de los límites de grano y la formación inicial de carburos 
son boro, carbono y zirconio. Los cuales el diámetro atómico difiere con el níquel de 
21–27%. El resultado de la reducción en la energía en los límites de grano se asocia con 
mejores propiedades en ductilidad y termofluencia [22,23]. 
 
Cuando se encuentran en solución sólida, los elementos aleantes favorecen el 
desarrollo de ciertas propiedades a la aleación; los reforzadores de la matriz Ȗ y la fase Ȗ’ 
son el cobalto, hierro, cromo, niobio, tántalo, molibdeno, tungsteno, vanadio, titanio y 
aluminio. El cobalto, además, incrementa la fracción volumen de Ȗ/Ȗ’ y precipitados 
secundarios. El cromo y aluminio aumentan la resistencia a la oxidación, mientras el 
titanio mejora la resistencia a la corrosión en caliente y pequeñas cantidades de itrio 
ayuda a la adhesión de la capa de óxido al sustrato. Por otra parte, el hafnio, favorece la 
formación del eutéctico Ȗ/Ȗ’ en aleaciones de colada con lo cual mejora la ductilidad 
[20]. En la Tabla A1 del Anexo A se muestra en forma más especifica la función de los 





Sin embargo, existe un límite en contenido de los elementos aleantes. Elementos 
como cobalto, molibdeno, tungsteno, renio y cromo, entre otros, favorecen en ciertas 
circunstancias la formación de las fases frágiles topológicamente compactas (σ, μ, 
“Laves”) las cuales tienen un efecto negativo sobre el comportamiento termomecánico y 
termoquímico de estos sistemas metálicos [9,11,14] 
 
En la Tabla A2 del Anexo 1 se presentan algunas aleaciones avanzadas base 
níquel y su composición química nominal [9,10,24]. 
 
2.1.1.3 Mecanismos de endurecimiento 
 
El endurecimiento en las aleaciones avanzadas base níquel es importante para 
cumplir con las propiedades necesarias en la operación a alta temperatura. Este proceso 
se puede realizar por medio de solución solida o endurecimiento por precipitación [25]. 
 
La resistencia a la termofluencia es un ejemplo de la interacción entre los 
diferentes mecanismos de endurecimiento. En las primeras etapas de la termofluencia el 
principal mecanismo que favorece la resistencia a la termofluencia es por efectos del 
endurecimiento por solución sólida. Conforme avanza el tiempo, el endurecimiento por 








2.1.1.3.1 Endurecimiento por solución sólida 
 
Este fenómeno se presenta cuando en una estructura cristalina homogénea, 
átomos o moléculas originales son substituidos por otros elementos sin cambiar la 
naturaleza de la estructura cristalina. La diferencia en el radio atómico de los elementos 
genera una expansión o contracción en la red cristalina con lo cual se generan esfuerzos 
de tensión o compresión en la red cristalina, respectivamente. Los elementos que 
participan en este mecanismo en las aleaciones avanzadas base níquel son el cobalto, 
hierro, cromo, molibdeno, tungsteno, vanadio, titanio y aluminio. La diferencia en el 
radio atómico entre el níquel y estos elementos es de 1 a 3% [14]. 
 
El endurecimiento por solución solida se presenta en la matriz Ȗ y dependiendo el 
elemento, puede contribuir a mejorar diversas propiedades en la aleación, como ya fue 
mencionado previamente en la Sección 2.1.1.2. Por ejemplo, el molibdeno expande la 
red cristalina y el cobalto la contrae, creando esfuerzos internos. La expansión afecta la 
diferencia en el parámetro de red de la matriz Ȗ, y promoviendo la formación de 
precipitados [14]. Se ha demostrado que las fallas por apilamiento se reducen en 
presencia de elementos de endurecimiento por solución sólida. Con lo cual, se dificulta 
el deslizamiento de las dislocaciones a alta temperatura [24,28]. 
 
2.1.1.3.2 Endurecimiento por precipitación 
 
En las secciones 2.1.1.1.1 y 2.1.1.2 se describen las propiedades y los elementos 
presentes en el precipitado Ȗ’, el cual se forma por la precipitación del aluminio y titanio, 




profundizará en el proceso térmico específico para el caso de estudio, la aleación Haynes 
282©. 
 
La precipitación de la fase Ȗ’ presenta una barrera a las dislocaciones, 
disminuyendo la velocidad de avance de las mismas dentro de la estructura cristalina, 
con lo cual se obtienen mejores propiedades a la termofluencia. El endurecimiento por 
precipitación de la fase Ȗ’ está relacionado a la fracción volumen Ȗ/Ȗ’ y el tamaño de 
partícula [14,28].  
 
La fracción volumen Ȗ/Ȗ’ está directamente relacionada a la cantidad de 
elementos aleantes que promueven la formación de esta fase, tales como, aluminio, 
titanio, niobio y tántalo, conforme aumenta la cantidad de la fase Ȗ’ aumenta la 
resistencia a alta temperatura hasta un valor máximo cercano al 60% de la temperatura 
homóloga (Tm) [14]. 
 
El tamaño de partícula de la fase Ȗ’ representa el principal mecanismo de 
endurecimiento, la resistencia del material aumenta con el crecimiento del tamaño de 
partícula de esta fase. El crecimiento está en función del tiempo y la temperatura. Sin 
embargo, existe un tamaño de partícula máximo para Ȗ’ relacionado a una disminución 
en la resistencia mecánica del material. La resistencia va aumentando conforme se 
aumenta la cantidad de partículas y cambia a diferentes morfologías, anteriormente 
descritas. A pequeños diámetros, con morfología de esfera, las dislocaciones tratan de 
atravesar los precipitados, mientras más grandes sean, morfología cuboide por ejemplo, 
estas comienzan a rodear a los precipitados, la Figura 2.8 muestra el diámetro promedio 





Las fases que pueden precipitar en la aleación dependen de la composición 
química y el tratamiento térmico realizado al material, esto con la finalidad de cumplir 
con las propiedades requeridas en operación, además, de la exposición del componente a 
temperaturas y tiempos de operación [10]. Los factores que pueden favorecer a un alto 
grado de endurecimiento en la aleación son: precipitados duros y aleatorios, un tamaño 




Figura 2.8 Grafica del diámetro promedio de partículas de la fase Ȗ’ con respecto a la 
dureza que presentan las aleaciones base níquel. 
 
2.1.2 Aleación Haynes 282© 
 
La aleación avanzada Haynes 282© es una aleación base níquel de 
endurecimiento por precipitación la cual es candidata en aplicaciones a alta temperatura, 
como lo son, turbinas de aviones y de generación eléctrica, componentes estructurales en 
la industria aeroespacial, turbinas de vapor e industria automotriz [18,29]. La 
combinación de propiedades que posee, como lo son, resistencia a la termofluencia, 
estabilidad térmica y química además de su buena maquinabilidad, la posicionan como 




la R-41, Waspaloy, Haynes 230 y 263. Esta aleación presenta una resistencia a la 
termofluencia a temperaturas entre 649 y 927°C, con lo cual, la colocan por encima de la 
Waspaloy y muy cerca del comportamiento de la aleación R-41 las cuales han sido 
utilizadas típicamente en aplicaciones de alta temperatura [13,30]. 
 
Es importante mencionar que el balance que presenta en la cantidad de fracción 
volumen de la fase Ȗ’ es fundamental para la resistencia a la termofluencia, 
maquinabilidad y soldabilidad  que puede presentar esta aleación [19]. 
 
2.1.2.1 Microestructura de la Haynes 282© 
 
La aleación Haynes 282© en su condición de tratamiento térmico presenta una 
microestructura con matriz “FCC” en fase Ȗ, generalmente con tamaño de grano 
promedio entre 100 y 250 μm, y con una distribución uniforme de precipitados esféricos 
Ȗ’ con dimensiones aproximadas de 20 nm, carburos primarios MC y secundarios M23C6 
distribuidos a través de los límites de grano así como intragranularmente. La Figura 2.9 
presenta una imagen de la microestructura descrita. La Tabla 2.1 presenta los principales 
elementos aleantes y su función en la aleación [18,30]. 
 
 
Figura 2.9 Micrografía de la microestructura de la Haynes 282, a) condición tratada 




Tabla 2.1 Efectos de los elementos aleantes en la aleación avanzada Haynes 282 [18]. 
 
 
2.1.2.2 Tratamiento térmico de las aleaciones Haynes 282© 
 
El tratamiento térmico de la aleación es proceso de tres pasos: un tratamiento 
térmico de solubilizado, estabilización de carburos y un tratamiento térmico de 
envejecido [7]. 
 
El tratamiento de solubilizado es llevado a cabo a una temperatura de entre 1121 
a 1149°C con un enfriamiento rápido para regresar la aleación a una condición de 
ductilidad y maleabilidad después del proceso. El solubilizado disuelve el precipitado Ȗ’ 
y los carburos presentes en aleación, sin embargo pueden presentar trazas de carburos 
del tipo MC [30]. 
 
Los siguientes dos pasos son parte del proceso térmico de precipitación [11]. El 
proceso es por medio de dos tratamientos térmicos, el primero es mediante el 
calentamiento a 1010°C mantenido por dos horas y posteriormente enfriado al aire. En el 
primer paso, con la estabilización de carburos se obtiene un aumento en la resistencia a 
Elemento Función
Titanio, Aluminio Formación del precipitado Ȗ’
Cromo, Titanio, 
Aluminio Resistencia a la oxidación y corrosión a alta temperatura
Cobalto Estabilidad a alta temperatura, control temperatura solvus Ȗ’ 
Molibdeno Endurecimiento por solución solida y resistencia a termofluencia por la formación de carburos
Carbono, Boro Aumento de propiedades mecánicas a través de la formación de carburos 
Manganeso, Silicio Resistencia a la oxidación y moldeo




la termofluencia y ductilidad a alta temperatura. En el segundo tratamiento, se realiza un 
calentamiento a 788°C por ocho horas seguido de un enfriamiento en aire. El resultado 
es la precipitación uniforme de partículas esféricas finas de Ȗ’ dispersas a través de la 
matriz Ȗ [30]. 
 
2.1.2.3 Propiedades mecánicas 
 
Las propiedades mecánicas son un tema importante en las aplicaciones 
aeroespaciales, por lo cual, se han realizado diversas investigaciones para evaluar las 
limitaciones que cada aleación presenta [13]. 
 
La aleación Haynes 282© presenta alta resistencia a la termofluencia comparada 
con la aleación R–41 y un valor de resistencia a la ruptura que excede a los presentados 
por la Waspaloy [18]. Por encima de 871°C, la Haynes 282© presenta mayor resistencia 
a la cedencia en comparación con la Waspaloy y con valores cercanos a la aleación R–
41. La elongación a alta temperatura tiende a ser mayor con respecto a la aleación R–41, 
hasta llegar a la temperatura de ductilidad mínima (538 – 927°C) [30]. 
 
La propiedad de resistencia a la fatiga a bajos ciclos “LCF” (por sus siglas en 
inglés) se considera menor comparada con la de las aleaciones Waspaloy y R-41, 
respectivamente, y está muy por encima de la Haynes 263. Sin embargo, presenta un 
aumento en la resistencia a “LCF” conforme aumenta la temperatura hasta 816°C, 





La estabilidad de la microestructura durante la exposición a alta temperatura por 
tiempos prolongados tiene efectos considerables en las propiedades del material. Se han 
realizado estudios donde la aleación Haynes 282© es sometida a alta temperatura 
(760°C) en tiempos prolongados (1000 horas), para después realizar pruebas de tensión 
para observar el efecto de la temperatura en la ductilidad de la aleación. Los valores 
obtenidos por la Haynes 282© fueron superiores en comparación con la Waspaloy, R-41 
y 263, ya que, solo la Haynes 282© presentó un aumento en la ductilidad, mientras las 
demás presentaron una disminución en esta propiedad [18,19,31]. 
 
2.1.3 Aleaciones intermetálicas avanzadas base TiAl 
 
La necesidad por desarrollar equipos de conversión de energía con mayor 
eficiencia y compatibilidad ecológica está latente, lo que ha llevado a que los diseños se 
basen en conceptos como la relación potencia–peso, mayor temperatura de servicio, 
materiales más ligeros y mayor velocidad de operación. Con esta primicia, se han 
desarrollado nuevas aleaciones como las TiAl, basadas en las fases intermetálicas Ȗ-
(TiAl) y α2-(Ti3Al) que son una respuesta potencial a los requerimientos actuales [4]. 
 
La densidad que presentan las aleaciones base Ȗ-TiAl es menor con respecto a las 
aleaciones base titanio, esto se debe, a la gran cantidad de aluminio presente en la 
aleación lo cual mejora la resistencia a la corrosión [4]. La velocidad de difusión del 
titanio y aluminio en las fases Ȗ–TiAl y α2-Ti3Al, es menor en comparación a las fases 
α–Ti, ȕ–Ti y Al3Ti, lo cual incrementa la estabilidad microestructural y mejora las 





Las aleaciones intermetálicas Ȗ-TiAl presentan buenas propiedades físicas, como 
alto punto de fusión, baja densidad, alto módulo elástico y estabilidad microestructural. 
La principal razón es el fuerte enlace entre los elementos intermetálicos y la alta 
temperatura de ordenamiento (Tc) de la aleación [4]. 
 
El ordenamiento por otra parte puede tener consecuencias negativas. Como se 
explicará a continuación, los intermetálicos presentes en la aleación son fases duras y 
frágiles con poca tenacidad a temperatura ambiente. Por lo cual, es importante tener en 
cuenta escenarios de aplicaciones estructurales. Respecto a la dureza del material, esta 
puede ser controlada mediante o durante los procesos de fabricación [33]. 
 
2.1.3.1 Microestructura de las aleaciones avanzadas base TiAl 
 
Las aleaciones avanzadas base Ȗ-TiAl están basadas en el diagrama binario Ti–Al 
(Figura 2.10) el cual tiene una gran variedad de fases intermetálicas, las cuales son, 
Ti3Al, TiAl, TiAl2 y TiAl3 [14]. Sin embargo, la investigación se ha concentrado en 
desarrollar aleaciones con la combinación de dos fases particularmente Ȗ-(TiAl) y α2-
(Ti3Al), las cuales, como se mencionó anteriormente, tienen el potencial de cumplir con 
aplicaciones de alto desempeño ingenieril [5,15]. Existe un tercer compuesto 
intermetálico que puede presentarse si existen cantidades considerables de niobio y tiene 








2.1.3.1.1 Fase α2-Ti3Al  
 
La fase intermetálica α2-Ti3Al presenta una estructura cristalina hexagonal 
ordenada D019 (Figura 2.11a), existe en sistemas con concentraciones entre 22–39% 
atómico de aluminio [34] y permanece estable hasta 1180°C con contenido de 32% 
atómico de aluminio, por encima de esta cantidad transforma a una estructura 
desordenada hexagonal compacta “HCP” Las aleaciones base α2 desarrolladas en la 
actualidad consisten en dos fases, matriz fase α2-Ti3Al y ȕ-Ti. La fase ȕ-Ti tiene 
estructura cristalina desordenada cubica centrada en el cuerpo “BCC” con un contenido 
0–47.5% atómico de aluminio [34]. Aleaciones compuestas de ambas fases, pueden 
presentar un aumento de casi el doble en la resistencia de la aleación en comparación 
con aleaciones que contienen únicamente la fase α2 [14]. 
 
 






Figura 2.11 Estructuras cristalinas de aleaciones Ti–Al a) fase α2–Ti3Al y b) Ȗ–TiAl [4]. 
 
Para obtener una fase estable ȕ-Ti se requiere de elementos aleantes principales, 
por ejemplo, molibdeno, cromo o tántalo [14], en combinación con niobio que debe estar 
en concentraciones entre 11–18% atómico. Añadir niobio en la aleación, cuidando la 
concentración del aluminio, mejora las propiedades mecánicas y resistencia a la 
oxidación de la aleación, sin embargo, altas concentraciones incrementan la sensibilidad 
a la termofluencia. Se puede realizar la adición de más elementos aleantes para mejorar 
el desempeño y obtener las propiedades deseadas. No obstante, se debe tener especial 
cuidado en mantener la microestructura de la aleación [4]. 
 
2.1.3.1.2 Fase γ-TiAl 
 
La fase Ȗ-TiAl tienen una estructura tetragonal centrada en las caras “FTC” L10 
(Figura 2.11b). El enlace que presenta este intermetálico entre el aluminio y titanio es 
fuerte, ocasionando el desarrollo de un material frágil y difícil de deformar. Por otra 
parte, cuando el material se expone a altas temperaturas la fuerza del enlace favorece a 
propiedades como estabilidad microestructural, termofluencia y resistencia. Durante la 
exposición a alta temperatura la propiedad de la termofluencia es controlada por la 




través del enlace Ti-Al. Esta barrera energética provee al material de rigidez en un 
amplio rango de temperaturas [35]. 
 
La fase Ȗ-TiAl existe en composiciones que contienen desde un 40 a un 69.5% 
atómico de aluminio [4], cuando la aleación es no–estequiométrica, el exceso de átomos 
de titanio y aluminio intercambian posiciones con otros átomos para evitar la generación 
de vacancias en la estructura cristalina. Se han desarrollado dos diferentes 
microestructuras de las aleaciones Ȗ-TiAl, una con sola fase Ȗ-TiAl o Ȗ+α2 [36]. Para 
aplicaciones en ingeniería el material utilizado es la aleación con la combinación de 
ambas fases Ȗ+α2, con una fracción volumen de hasta β0% α2 y contenido de aluminio 
entre 45–48% atómico [14]. Elementos aleantes como, vanadio, cromo, manganeso, 
niobio, tántalo, tungsteno o molibdeno pueden estar presentes en concentraciones entre 1 
y 10% atómico. Propiedades como la ductilidad y resistencia dependen de la 
composición química, tratamiento térmico y mecánico de la aleación [37]. 
 
El interés en el desarrollo de las aleaciones TiAl surge, como se mencionó 
anteriormente, en obtener sistemas que permitan aumentar la relación potencia–peso en 
la industria aeronáutica y automotriz. Esto, se desea alcanzar teniendo como objetivo 
primordial el disminuir el peso de los componentes e incrementando, al mismo tiempo, 
las propiedades a alta temperatura [5,15]. Muchas investigaciones se han centrado en 
desarrollar aleaciones base Ȗ-TiAl que cumplan con las propiedades necesarias en 








2.1.3.2 Aleaciones avanzadas base γ-TiAl 
 
En las aleaciones avanzadas base Ȗ-TiAl la concentración de aluminio puede 
estar de un 46 a un 52% atómico con sistema de una fase Ȗ-TiAl, así como también, un 
sistema de dos fases Ȗ+α2 [14]. Ambos sistemas pueden combinarse para obtener 
diferentes microestructuras características de la aleación. Estas pueden ser estructura 
laminar, casi laminar, dúplex, pseudo–dúplex o casi laminar y equiaxial, las cuales 
dependen del tratamiento térmico y la velocidad del enfriamiento (Figura 2.12) [15,39]. 
 
2.1.3.2.1 Microestructura tipo equiaxial 
 
La microestructura equiaxial consiste en una sola fase Ȗ-TiAl, está formada por 
pequeños granos equiaxiales. Dicha microestructura tiene propiedades mecánicas 
importantes como los son, alto módulo de elasticidad y altas propiedades a alta 
temperatura aún y cuando presenta baja densidad. Por otra parte, a temperatura ambiente 
presenta baja tenacidad a la fractura y ductilidad. Debido a la fragilidad que presente no 
es apta para aplicaciones estructurales [4]. 
 
Esta microestructura se presenta en aleaciones donde la cantidad de titanio y 
aluminio son iguales. La obtención de una microestructura tipo equiaxial se logra 
mediante el control de la concentración de aluminio en la aleación (>52% atómico), para 
cantidades menores se puede obtener mediante el tratamiento térmico. La Figura 2.12a 






2.1.3.2.2 Microestructura tipo laminar 
 
En la Figura 2.12b se presenta un ejemplo de una microestructura completamente 
laminar  de la aleación Ti-47Al-2Nb-2Cr-0.2B solubilizada a 1370°C durante una hora 
enfriada al aire y posteriormente seis horas a 900°C enfriada en él horno [33]. Esta 
microestructura consiste en laminillas de fase Ȗ y α2 alternadas apiladas hasta formar 
granos. La estructura laminar presenta buenas propiedades de ductilidad debido a la 
distancia que existe entre las laminillas de la microestructura. Así mismo, puede 
presentar maclas y dislocaciones entre la interfaz de la laminillas [4]. 
 
 
Figura 2.12 Micrografías de las diferentes microestructuras presentes en la aleación base 
Ȗ–TiAl, a) equiaxial, b) completamente laminar, c) dúplex y d) casi laminar [4]. 
 
Las dislocaciones y maclas aumentan la resistencia a alta temperatura, tenacidad 




microestructura es que experimentan fragilidad a temperatura ambiente, no obstante, su 
resistencia es mayor comparada con la de aleaciones que presentan microestructura del 
tipo equiaxial [33]. Microestructuras laminares con tamaño de grano fino (10–γ0 μm) 
han reportado excelentes propiedades mecánicas [40]. 
 
2.1.3.2.3 Microestructura tipo dúplex 
 
Las microestructuras antes mencionadas, equiaxial y laminar, presentan 
fragilidad a temperatura ambiente, por lo cual, no son aptas para aplicaciones 
estructurales. La microestructura dúplex es una mezcla de granos equiaxiales Ȗ y 
colonias laminares Ȗ/α2 [4], la Figura 2.12c muestra un ejemplo. La presencia de ambas 
fases en la microestructura favorece a las propiedades mecánicas debido a la mezcla de 
ambas. Propiedades como espacio laminar, espesor de las laminillas, fracción volumen y 
tamaño de grano de las fases influyen directamente en las propiedades mecánicas [36]. 
Es por ello la intención de utilizar este tipo de aleaciones en aplicaciones estructurales 
[41]. 
 
La formación de la microestructura dúplex depende de dos factores, la 
composición química y el tratamiento térmico aplicado a la aleación. La composición 
química debe tener una concentración de aluminio de 45–51% atómico, para que puedan 
coexistir ambas fases Ȗ y α2, esto a partir del diagrama de fases Ti–Al presentado 
anteriormente (Figura 2.9). Los ciclos térmicos deben ser precisos para cada aleación 
[8]. 
 
La coexistencia de ambas fases en la microestructura, promueve un aumento en 




aumenta la ductilidad de la aleación, esto, debido a la interacción de los límites de 
granos entre ambas. Además de la ductilidad, propiedades como termofluencia, 
tenacidad a la fractura y resistencia a alta temperatura pueden incrementarse con la 
adición de la microestructura laminar [34]. Se ha reportado que aleaciones con fracción 
volumen de 30% de la fase Ȗ/αβ dispersa en una matriz equiaxial Ȗ presentan las mejores 
propiedades mecánicas [8]. 
 
2.1.3.2.4 Composición química 
 
Los elementos microaleantes en las aleaciones base Ȗ-TiAl forman parte 
importante en el desempeño en servicio. Investigaciones recientes han encontrado los 
beneficios y/o desventajas en diversas propiedades mecánicas [42–44]. La Tabla 2.2 
muestra la función de cada uno. 
 




Elemento Concentración (% at) Función
Cromo, manganeso 
y vanadio 0.1 – 2% Mejoran la ductilidad




0.2 – 2% Aumento en la termofluencia
Boro 0.2 – 2% Refinador de grano y estabilidad microestructural a alta 
temperatura, puede formar boruros de titanio TiB2
Aluminio ↓ Incrementa la resistencia, reduce la ductilidad y 




2.1.3.3 Mecanismos de endurecimiento 
 
Las aleaciones Ȗ-TiAl pueden mejorar las propiedades mecánicas a través de 
mecanismos de endurecimiento los cuales, al igual de las aleaciones avanzadas base 
níquel, son mediante precipitación y solución sólida [4]. Sin embargo, es importante no 
comprometer las propiedades a baja temperatura ductilidad y tenacidad [33]. 
 
2.1.3.3.1 Endurecimiento por solución sólida 
 
El principio del mecanismo por solución solida explicado en la Sección 2.1.1.3.1 
es similar al presentado en la aleaciones Ȗ-TiAl, donde la adición de elementos como el 
niobio en concentraciones de 5–10% atómico aumentan la resistencia del material, este 
fenómeno se ha visto presente en aleaciones con altos contenidos de niobio y titanio, la 
diferencia de radios atómicos entre ambos elementos de 0.2% hace posible este 
mecanismo de endurecimiento [4]. Estudios de MEB han demostrado que el aumento en 
fracción volumen y refinamiento de las colonias Ȗ/α2 aumenta la densidad de límites de 
grano, con lo cual, se limitan los mecanismos de deslizamiento de dislocaciones y 
maclas. Este fenómeno favorece el desarrollo de propiedades mecánicas aceptables, 
como lo son, deformación a alta temperatura y resistencia a la termofluencia [37]. 
 
2.1.3.3.2 Endurecimiento por precipitación 
 
La precipitación de partículas como óxidos, nitratos, siliciuros y carburos puede 




La resistencia y termofluencia dependen en gran medida de la distribución y 
tamaño de las partículas en la aleación, esto puede ser alcanzado mediante procesos de 
homogenización y envejecimiento. Chen y col, realizaron estudios en aleaciones 
dopadas con carbono, como Ti-48.5Al-(0.02-0.4)C, expuesta a diferentes tratamientos 
térmicos, solubilizado a 1250°C, envejecido a 750°C y templado, obteniendo una 
microestructura con precipitados Ti3AlC con morfología laminar, favoreciendo las 
propiedades mecánicas [4]. 
 
2.1.4 Aleación Ti-45Al-8Nb-0.17C 
 
La aleación Ti-45Al-8Nb-0.2C es una aleación base Ȗ-TiAl de endurecimiento 
por precipitación la cuál es prospecto para aplicaciones a media–alta temperatura (450–
750°C), tales como, componentes en turbinas de gas, válvulas de motores y turbo 
cargadores, componentes estructurales sometidos alta temperatura, aplicaciones 
aeroespaciales, entre otros [5,41]. Presenta baja densidad (~4.2 gr/cm3), alto punto de 
fusión, elevado esfuerzo específico, una resistencia a la corrosión y oxidación a alta 
temperatura aceptables, y resistencia a la termofluencia a alta temperatura la colocan 
como una aleación potencial en aplicaciones donde la relación potencia–peso son 
indispensables [45,44].  
 
Aleaciones comerciales como Ti-6Al-4V, Ti-5Al-2.5Sn, Ti-6242, son utilizadas 
en motores de aviones como componentes del ventilador y la partes del compresor, en 
turbinas de aviones en el disco del compresor y ventilador, sin embargo las aplicaciones 
para estas aleaciones se mantiene por debajo de 500°C por lo cual requieren un 
recubrimiento normalmente del tipo cerámico para cumplir con las propiedades 




pueden cumplir con los requisitos a alta temperatura en aplicaciones donde las 
propiedades de las aleaciones Ti–Al resultan insuficientes [47].  
 
2.1.4.1 Microestructura de Ti-45Al-8Nb-0.2C 
 
La aleación en condición tratada térmicamente presenta una microestructura 
dúplex con colonias de microestructura laminar Ȗ/α2  (gris claro), granos finos de la fase 
Ȗ (gris obscuro) y trazas de la fase ȕ-ti con morfología de aguja y globular (zonas 
obscuras), la Figura 2.13 muestra un ejemplo de la microestructura [4]. La aleación se 
fabrica mediante el proceso de forja en caliente y posteriormente se realizan tratamientos 
térmicos para obtener la microestructura deseada [34,42]. 
 
2.1.4.2 Tratamiento térmico  
 
El tratamiento térmico de la aleación base Ȗ-TiAl consiste en dos pasos: un 
proceso térmico de precipitación o estabilización de la microestructura y posteriormente 
un solubilizado para obtener una microestructura dúplex estable [8]. 
 
El tratamiento térmico de precipitación se realiza en la región α+Ȗ, en el rango de 
temperaturas 1160–1175°C y posteriormente reciben un enfriamiento al aire, el objetivo 
es la sobresaturación de la fase α, disolver la microestructura casi–laminar producto del 
proceso forja o de colada [34], y obtener una estructura dúplex compuesta por granos Ȗ y 
colonias finas de Ȗ/αβ con fracción volumen aproximada 30%. Conforme más rápido sea 
el enfriamiento se pueden obtener una mayor cantidad de fracción volumen de colonias 





Figura 2.13 Micrografía de la aleación Ti-45Al-8Nb [4] 
 
Posteriormente la aleación es solubilizada en el rango de 850–900°C y enfriada 
en el horno, para promover un aumento en el tamaño de la fase Ȗ a partir de las colonias 
Ȗ/α2 y disminuir la fase ȕ0. La microestructura resulta en una combinación de granos de 
fase Ȗ con un diámetro promedio de θ.η μm y colonias Ȗ/α2 con dimensiones de 1η0 μm 
largo y γ0 μm de espesor [8]. 
 
2.1.4.3 Propiedades mecánicas 
 
Esta aleación posee el balance de propiedades mecánicas necesarias para 
aplicaciones de partes rotatorias en turbinas, válvulas en motores de combustión, 
componentes de amortiguadores y turbo–cargadores. 
 
Estudios realizados por Klocke y col, han demostrado la posible aplicación de 
aleaciones Ȗ-TiAl en la zona de baja presión en turbinas y el compresor reemplazando a 
la aleación Inconel 718 en industria de turbo–maquinaria. Propiedades como fatiga a 




embargo, su fragilidad las coloca en componentes de turbo–cargadores en la industria 
automotriz [47], así como válvulas y bielas en los motores [5].  
 
Estudios de degradación a alta temperatura (760–927°C) isotérmicos y cíclicos 
realizados por Yoshihara [48] y Kartavykh [15] en aleaciones TiAl y Ȗ-TiAl revelan una 
mayor resistencia a la oxidación por parte de la aleaciones avanzadas presentando capas 
de óxido ~50% más delgadas, incluso con contenidos de niobio por debajo de 1% 
atómico.  
 
Propiedades como tenacidad a la fractura y resistencia al crecimiento de grieta a 
temperatura ambiente dependen de la microestructura, Campbell encontró relación entre 
la presencia de la microestructura equiaxial y el crecimiento de grietas en las aleaciones, 
siendo la microestructura laminar la que presentó mejores propiedades [33]. 
 
Estudios de vida a la fatiga y crecimiento de grieta Ȗ-TiAl con diferente 
microestructura, completamente laminar y dúplex dopada con partículas de TiB2, 
demostraron mejores propiedades de resistencia a la nucleación de grietas y menor 
umbral al crecimiento de grietas de la microestructura dúplex dopada, con respecto a la 
completamente laminar [49], siendo una posible la aplicación en álabes de turbinas a gas 
de aleaciones Ȗ-TiAl con microestructura dúplex. 
 
La adición de niobio en aleaciones como Ti-45Al-5Nb presentan una aumento en 
la resistencia a la oxidación y un esfuerzo a la cedencia cerca de 800 MPa, valor por 
encima de los obtenidos por aleaciones convencionales como Ti-47Al-2Cr-0.2Si [4], con 
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3.1 Fricción y desgaste 
 
El desgaste puede ser definido como, el proceso en el cual dos materiales en 
contacto mecánico sufren daño superficial después de ser sometidos a condiciones de 
trabajo o movimiento relativo [1]. Generalmente el daño se presenta en la superficie de 
contacto y en muchas ocasiones por debajo de las superficies. El resultado del desgaste 
es la pérdida de material en la superficie, si el proceso continúa, el material removido 
puede ser desplazado, trasferido a la otra superficie o romperse en partículas abrasivas y 
quedar atrapado entre las dos superficies [2]. Variables como carga aplicada, presión de 
contacto, rugosidad de las superficies, distancia recorrida, velocidad, temperatura, 
dureza, tenacidad y módulo elástico de los materiales son factores que afectan el 
comportamiento al desgaste del sistema tribológico. 
 
Los tipos de desgaste pueden dividirse principalmente en: desgaste adhesivo, 
abrasivo, delaminación, por fatiga, reciprocante, por erosión, corrosión y por oxidación. 




de cada uno [2]. En breve, se describirán los mecanismos de fricción y desgaste 
presentes en esta investigación. 
 
Tabla 3.1 Diversos mecanismos de desgaste, definición y características. 
 
 
Es importante mencionar que la fricción es la resistencia al movimiento entre dos 
cuerpos durante el desplazamiento, ya sea en condiciones de deslizamiento o rodadura, 
de dos cuerpos con movimiento relativo tangencial. La fricción es considerada como el 
principal fenómeno responsable de los diferentes tipos de desgaste entre dos cuerpos con 
contacto mecánico [1]. 
Mecanismo Definición Características
Adhesión
Desgaste debido a la transferencia 
de material de una de las 
superficies de contacto a la otra 
provocado por el desprendimiento 
de las asperezas.
Transferencia de material, parches
de material, esfuerzo cortante.
Abrasión
Desgate debido a partículas duras
o relieves deslizados sobre una 
superficie suave.
Arado, formación de partículas y 
desprendimiento.
Delaminación
Desgaste debido al 
desprendimiento de laminillas 
formadas por debajo de la 
superficie de contacto 
Deformación plástica, nucleación 
y propagación de grietas.
Erosión
Desgaste debido a la interacción 
entre una superficie solida y un 
fluido o partículas.
Angulo de incidencia, 
deformación por debajo de la 
superficie, nucleación y 
propagación de grietas.
Reciprocante
Desgaste debido al movimiento 
tangencial oscilatorio de baja 
amplitud entre dos superficies
Amplitud del desplazamiento 
relativo y retención de las 
partículas abrasivas
Fatiga Desgaste debido a la fractura generada por la superficie dañada
Cargas cíclicas y propagación de 
fracturas por fatiga
Corrosivo/oxidativo
Desgaste provocado por la 
atmósfera corrosiva/oxidante 
durante el desplazamiento relativo 
de las superficies
Formación de capa de óxido o 





3.2 Coeficiente de fricción 
 
De acuerdo con la teoría desarrollada por Bowden y Tabor, se considera al 
coeficiente de fricción como el resultado de la suma de dos componentes, uno de 
adhesión y otro de arado, las cuales son independientes entre sí [3],  
 � = �௔ + ��     (Ec. 3.1) 
 
donde μa es la componente de fricción por adhesión y μp es la componente de fricción 
por arado. La componente de adhesión (μa) depende del par tribológico, la lubricación y 
el área de contacto, mientras, la componente de arado (μp) depende del grado de 
deformación plástica debido a la rugosidad entre ambas superficies. 
 
3.2.1 Componente de adhesión 
 
Si se considera un contacto mecánico entre dos componentes libres de 
contaminación, el contacto será entre las asperezas de ambas partes, con lo cual el área 
real será muy pequeña. La fuerza ejercida será aplicada en un área pequeña, obteniendo 
una presión de contacto lo suficientemente grande para producir deformación plástica, lo 
cual, ocasiona un aumento en el área real de contacto suficiente para soportar la carga. 
 
La fuerza de fricción (F) depende del esfuerzo cortante (S) resultado de la 
adhesión de ambas superficies. Si la componente adhesiva domina el comportamiento de 




esfuerzo cortante (S) de la superficie de contacto y la dureza del material suave (H) del 
par tribológico [2]. � = ிௐ = ௌ�     (Ec. 3.2) 
 
3.2.2 Componente de arado  
 
En desgaste por abrasión, la componente que arado controla la fricción por 
encima de la adhesiva. El arado ocurre cuando, en un sistema tribológico las asperezas 
del material duro penetran al material suave y generan una huella por deformación 
plástica en esté [2]. 
 
El coeficiente de fricción, cuando la componente de arado domina el 
comportamiento de la fricción, es calculado mediante el semi–ángulo de las asperezas 
que entran en contacto con la superficie plana del material suave [1]. 
 
3.3 Mecanismos de desgaste 
  
Los mecanismos de desgaste que presentan los sistemas tribológicos puedes ser 
la combinacion de varios tipos de desgaste, en esta investigación se encontraron 
diferentes mecanismos de desgaste en cada sistema tribológico, por lo tanto se discutirán 






3.3.1 Desgaste metálico–plástico 
 
El mecanismo por desgaste metálico o controlado por la deformación plástica, se 
presenta en sistemas tribológicos donde existe una gran cantidad de deformación plástica 
sin la presencia de óxido en las superficies de contacto, autores como Archard y Suh lo 
relacionan directamente al efecto de la fuerza de fricción [4,5]. Los tipos de desgaste 
presentes en este mecanismo son principalmente la adhesión y delaminación. Autores 
como Hutchings, señalan la existencia de desgaste por abrasión debido a los fragmentos 
metálicos formados por el desgaste por delaminación [6]. 
 
El desgaste metálico sigue la teoría propuesta por Archard [6], la cual derivó en 
la teoría de desgaste adhesivo tomando en cuenta la distancia recorrida  
 ܳ = ܭௐ௫�      (Ec. 3.3) 
 
donde Q es el volumen removido por desgaste (mm3), K es el coeficiente de desgaste 
(adimensional), W es la carga aplicada (N) y H es la dureza del material suave (HV). 
 
La teoría de Archard para desgaste adhesivo sugiere tres postulados, derivados de 
la ecuación (3.3), sobre el volumen de desgaste 
 
1. El desgaste total del material es proporcional a la carga. 
 






3. El desgaste es proporcional a la distancia recorrida. 
 
En aplicaciones de ingeniería es común utilizar el coeficiente dimensional de 
desgaste (k) el cual tiene unidades mm3/N-m y es el resultado de la razón del coeficiente 
de fricción y la dureza [6]. La ecuación (3.5) es una derivación de la teoría de Archard 
para el desgaste deslizante, ecuación (3.3), donde  
 � = ௄�      (Ec. 3.4) 
se obtiene entonces � = ௏�௅     (Ec. 3.5) 
 
donde k es el coeficiente dimensional de desgaste (mm3/N–m), V es el volumen de 
material removido por desgaste (mm3), P es la carga aplicada (N) y L es la distancia 
recorrida (m). 
 
En sistemas tribológicos con desgaste deslizante sin lubricación se presentan 
diversos factores que pueden afectar al mismo sistema, como lo son, la carga aplicada, la 
velocidad de deslizamiento, la presencia de esfuerzos mecánicos, la temperatura y el 
desarrollo de oxidación [6]. En breve se describirá la influencia de cada uno de los 
factores que influyen en el desarrollo de un proceso de desgaste, así como, los 





3.3.1.1 Desgaste adhesivo 
 
El desgaste adhesivo ocurre cuando dos superficies están en contacto deslizante, 
con o sin la presencia de lubricación. La adhesión sucede cuando las asperezas de la 
superficie de contacto son desprendidas por el esfuerzo cortante y estas se adhieren a la 
otra superficie [7]. Los parches de material pueden regresar a la superficie original o 
convertirse en viruta de desgaste y provocar desgaste por abrasión en tres–cuerpos [2]. 
 
La Figura 3.1 muestra un esquema de la formación de partículas de desgaste por 
adhesión provocadas por las zonas más débiles en las superficies de contacto (1 o 2).  
 
 
Figura 3.1 Esquema de la posibilidad de desprendimiento de las zonas 1 y 2 durante el 
deslizamiento en las superficies de contacto [7]. 
 
Los esfuerzos cortantes generados en las superficies de contacto pueden provocar 
la deformación plástica de la superficie y por consiguiente favorecer la adhesión de 
partículas, esto, debido al deslizamiento de la microestructura del material por 






Dos superficies entran en contacto con movimiento relativo (Figura 3.2a), la 
superficie más dura AB provoca una deformación plástica en el material suave C (Figura 
3.2b), conforme aumenta la deformación plástica en el material suave se genera una 
grieta en la dirección marcada AD debido al esfuerzo cortante en la superficie y el 
desplazamiento plástico del material suave en la zona DC’ (Figura 3.2c). Al aumentar el 
esfuerzo cortante a un valor crítico, el fragmento generado AC’, se adhiere a la 
superficie AB y se desprende totalmente del material original DC, provocando la 
formación de una superficie DE desgastada (Figura 3.2d). Conforme aumenta el 
deslizamiento entre las superficies, la adhesión de fragmentos continúa, creando parches 
de mayor tamaño (Figura 3.2e y f) [6]. 
 
 
Figura 3.2 Esquema de la adhesión de fragmentos de material debido al esfuerzo 




El desgaste por adhesión generado por ambos escenarios puede producir parches 
metálicos adheridos a la superficie o virutas resultando de enlaces débiles entre los 
fragmentos. La viruta puede sufrir cambios químicos debido a la temperatura o 
atmósfera generando un mecanismo de desgaste en tres–cuerpos también conocido como 
desgaste abrasivo [7]. 
 
3.3.1.2 Desgaste por delaminación 
 
La teoría de delaminación está relacionada con la nucleación de grietas por 
debajo de la superficie de contacto en dirección paralela a la dirección de deslizamiento. 
Las grietas son originadas por la deformación plástica de la superficie del material, sin 
embargo, también pueden ser originadas por la fractura de inclusiones o carburos 
presentes en la microestructura, continuando su crecimiento hacia la superficie (Figura 
3.3) [5,6].  
 
 
Figura 3.3 Modelo ideal de desgaste por delaminación, desgaste dominado por 





El desgaste por delaminación puede ser asociado a una microestructura altamente 
deformada por debajo de la superficie de desgaste. Por otra parte, la deformación 
plástica puede provocar una reorientación de la microestructura, refinamiento del 
tamaño de grano o recristalización [2]. 
 
Estructuras laminares pueden generar una alineación de las dislocaciones y 
límites de grano paralelos a la dirección de deslizamiento. Además de la generación de 
viruta de desgaste ocasionada por la formación de grietas paralelas a la microestructura 
laminar [6]. 
 
Cuando no existe la presencia de óxido en las superficies de desgaste o en la 
viruta, se puede suponer a que se ha presentado un desgaste severo principalmente del 
tipo metálico [1,6]. 
 
3.3.1.3 Desgaste por abrasión 
 
El desgaste abrasivo ocurre cuando dos superficies en contacto, de diferente 
dureza, tienen movimiento relativo (deslizamiento o rodadura) y el material suave sufre 
daño por fractura o deformación, dando como resultado deformación plástica, formación 
de grietas y desprendimiento por arado [2,7]. En el caso de materiales frágiles, como los 
cerámicos, debido a la baja tenacidad, el desgaste por abrasión es debido a un proceso de 
fractura frágil [6]. 
 
El desgaste por abrasión surge de dos casos. El primero ocurre en un par 




rugosidad de la superficie o partículas duras adheridas, conocido como abrasión a dos–
cuerpos (Figura 3.4a), éste se presenta en operaciones mecánicas como desbaste y 
maquinado. El segundo caso, se presenta cuando partículas abrasivas quedan atrapadas 
entre las superficies de contacto generando abrasión en tres–cuerpos, se puede 
ejemplificar como en procesos como pulido y rectificado (Figura 3.4 b). En la mayoría 
de los casos el mecanismo de desgaste abrasivo comienza con desgaste adhesivo 
generando partículas abrasivas, resultando en desgaste por abrasión en tres–cuerpos [7]. 
 
 
Figura 3.4 Esquema de (a) abrasión a dos–cuerpos de una superficie dura o con 
partículas abrasivas sobre un material suave y (b) abrasión en tres–cuerpos entre dos 
superficies y partículas abrasivas [7]. 
 
Generalmente las huellas de desgaste son paralelas a la dirección de 
deslizamiento, las cuales muestran deformación plástica y aumentos en la dureza por 
debajo de la superficie desgastada, conocido como, endurecimiento por deformación [7]. 
 
En el caso del desgaste abrasivo por deformación plástica, la remoción de 




proceso de arado puede producir deformación plástica por debajo de la superficie 
desgastada, formación de grietas y desgaste por fatiga. 
 
Cuando el desgaste abrasivo sucede por corte de material, se presenta una gran 
cantidad de viruta de desgaste, debido a la remoción de material con poca evidencia de 
desplazamiento de material en las huellas de desgaste [7].  
 
Durante el desgaste de metales por abrasión la presencia de fragmentos de 
material o partículas duras puede reducir el desgaste. Sin embargo, en el desgaste 
abrasivo con partículas frágiles, éste se puede incrementar, como producto de la 
remoción de material de la superficie suave por efecto de la formación de nuevos 
contornos agudos. 
  
El modelo de desgaste abrasivo supone un desgaste debido a asperezas cónicas 
en forma de una herramienta de corte, definida por el ángulo ș, formando un surco a 
través de un material suave con superficie plana y removiendo el material como se 
muestra en la Figura 3.5 [2]. 
 
 





Con la derivación matemática de la ecuación (3.4), se puede aplicar la ecuación 
de desgaste adhesivo de Archard. Por lo tanto, el desgaste abrasivo puede ser 
cuantificado mediante la ecuación de desgaste de Archard, ecuación (3.3) [6]. En la cual, 
se asume un desplazamiento del material removido en forma de viruta de desgaste fuera 
de las superficies de contacto. Sin embargo, investigaciones recientes realizadas por 
Menezes [2] han demostrado el desplazamiento del material en forma plástica 
acumulándose en los bordes de las huella de desgaste en la superficie. 
 ܭ = � tan��      (Ec. 3.6) 
 
3.3.2 Desgaste por oxidación 
 
El desgaste por oxidación o corrosión se presenta cuando el desplazamiento 
ocurre en ambientes en presencia atmósferas corrosivas u oxidantes. En presencia de aire 
o algunos otros compuestos ricos en este elemento se producen óxidos en la superficie 
de este material [6]. En particular, en atmósferas de combustión a alta temperatura se 
puede tener la presencia de oxígeno, vapor de agua y dióxido de carbono lo cual puede 
generar la formación de óxidos y productos de corrosión en la superficie así como 
oxidación interna y una posible degradación del material [8]. 
 
El contacto entre las superficies puede generar aumento en la temperatura por 
efectos de la fricción, los cuales pueden alcanzar magnitudes en el orden de cientos de 
grados centígrados, la cual depende de la velocidad de deslizamiento [6]. Estudios 
realizados por Kato y col [9], y Quinn y col [10] encontraron en el acero temperaturas 
cercanas a 600°C en velocidades cercanas a 1 m/s, formándose capas de óxido Fe2O3 y 




La formación de la capa de óxido en las superficies de contacto durante el 
desgaste pueden favorecen en la disminución del daño. La formación de óxido puede 
actuar como un lubricante sólido y prevenir el contacto metálico entre ambas superficies 
y por lo tanto mitigar el daño, favoreciendo el desgaste adhesivo de las capas de óxido 
[2]. 
 
Investigaciones de Kato y col [9], encontraron que los cambios en la cantidad de 
desgaste están relacionados con el cambio de virutas metálicas a óxido. En estos 
estudios se resalta que el óxido juega un papel importante en el desgaste muy por encima 
de la resistencia que presenta la fase martensita en el acero. A velocidades cercanas a 1 
m/s se presenta la formación de capas delgadas y frágiles de óxido, las cuales aumentan 
el desgaste en el sistema tribológico. En cambio, a velocidades por encima de 10 m/s las 
capas de óxido formadas son gruesas y continuas lo que favorece la disminución del 
desgaste en el sistema. 
 
Sin embargo, el aumento en la velocidad puede aumentar la temperatura en las 
superficies, provocando deformación plástica por efectos de la temperatura del óxido y 
hasta la fusión del mismo. Esto da lugar a dividir en dos regímenes de desgaste por 
oxidación: velocidades ~1–10 m/s son consideradas bajas con un régimen de desgaste 
por oxidación moderado, y en velocidades mayores a estos valores donde se presenta un 
desgaste por oxidación severo. Estas denominaciones están en referencia a la oxidación, 
no al índice de desgaste, el cual se presenta valores pequeños, aún y cuando, existe un 







3.3.2.1 Desgaste por oxidación moderado 
 
La investigación de este mecanismo fue principalmente analizada por Quinn en 
1984 [10]. Este mecanismo se relaciona con la formación de una capa de óxido sobre las 
asperezas que están en contacto, formando un área Ar, la cual crece a una rapidez que 
puede ser descrita por una función parabólica de acuerdo a la ecuación (3.7), como [8] 
 �ଶ = ʹܭ��      (Ec. 3.7) 
 
donde x es el cambio de masa, Kp el coeficiente de crecimiento parabólico y t es el 
tiempo.  
 
El óxido crece a un espesor crítico a partir del cual la capa se fragmenta. Los 
fragmentos de óxido se convierten en partículas abrasivas durante el desgaste, formando 
una capa de óxido nueva sobre el metal base hasta el espesor crítico y así sucesivamente 
en el transcurso del deslizamiento de las superficies [1]. La Figura 3.6 presenta el 
esquema del mecanismo. 
 
En el desgaste oxidativo moderado se considera que el calentamiento de los 
materiales solo surge en las superficies en contacto (temperatura instantánea) y el 






Figura 3.6 Esquema del mecanismo de desgaste por oxidación [1]. 
 
3.3.3 Factores que influyen en el desgaste 
 
El desgaste en componentes durante condiciones reales de operación puede 
ocurrir por diferentes mecanismos, los cuales pueden cambiar dependiendo de los 
factores que se presentan durante éstas [11]. A continuación se presentan los factores 
más significativos. 
 
1) Carga aplicada. Un incremento en la carga puede influir en el aumento en el 
desgaste, ocasionado por el aumento del área de contacto de las asperezas de 
las superficies. Se ha establecido que el desgaste es proporcional a la carga 
aplicada. Archard observó un cambio de desgaste moderado a severo al 
aumentar la carga por efectos de la presión de contacto entre las superficies 
[12]. Al aumentar la carga, la temperatura en las superficies de contacto 




del material. Sin embargo no se puede considerar un aumento lineal del 
desgaste con respecto a la temperatura [13]. 
 
2) Velocidad de deslizamiento. En condiciones de movimiento sin lubricación, 
el aumento en la velocidad puede ocasionar incremento en la temperatura por 
efectos de la fricción, favoreciendo la formación de óxidos en las superficies 
de contacto. Los óxidos, como se explicó en la Sección 3.3.2.1, actúan como 
lubricantes sólidos los cuales pueden reducir el desgaste en sistemas 
tribológicos metálicos. Si las temperaturas en el metal alcanzan temperaturas 
de fusión, se puede presentar desgaste severo por la pérdida de dureza en los 
materiales [14]. 
 
3) Temperatura. Se considera un parámetro muy importante en el desgaste, el 
cual influye en la cinética de las reacciones químicas que pueden ocurrir en 
las superficies de los metales. También influyen sobre propiedades físicas y 
mecánicas del sistema, principalmente la microestructura y dureza, lo cual, 
puede cambiar el comportamiento tribológico del sistema. Investigaciones 
realizadas en el par tribológico cobalto–acero, encontraron un aumento de 
100 veces en el desgaste aumentando la temperatura de 280 a 380°C, 
ocasionado por el cambio de microestructura en el cobalto de HPC a FCC 
[13]. 
 
4) Atmósfera. El cambio en la atmósfera puede afectar en el crecimiento o 
ausencia de óxidos en las superficies de contacto, modificando el mecanismo 
de desgaste en el sistema tribológico. En presencia de aire y humedad es más 
factible la formación de óxidos lo que puede ocasionar una disminución en el 




5) Dureza. El modelo de desgaste de Archard para metales considera una 
relación inversamente proporcional entre el índice de desgaste y la dureza. 
Materiales más duros tienen mejores propiedades contra la penetración y 
corte. En el desgaste abrasivo, se puede relacionar el desgaste con la 
remoción de material por la interacción de las partículas abrasivas en la 
superficie [2]. 
 
6) Módulo de Young. De acuerdo a la teoría de desgaste adhesivo [15]. En 
metales con alto módulo elástico el área real de contacto disminuye 
provocando una menor adhesión y por lo tanto un menor desgaste. El 
desgaste por abrasión también se puede modificar variando la relación 
dureza/módulo elástico. La resistencia de un material al desgaste abrasivo 
puede modificarse si se aumenta la dureza o disminuye el modulo elástico 
[7]. 
 
7) Tenacidad a la fractura. En sistemas metálicos, si el esfuerzo desarrollado 
durante condiciones de operación alcanza valores críticos cercanos al 
esfuerzo de cedencia, la probabilidad de nucleación y crecimiento de grietas 
provocará desprendimiento, generando un aumento en el desgaste del 
material normalmente en un sistema de abrasión en tres–cuerpos [7]. 
 
8) Estructura cristalina. La deformación plástica, provocada por el desgaste 
deslizante u otros mecanismos, está relacionada a las dislocaciones y planos 
de deslizamiento presentes en los metales. Metales con estructuras 
hexagonales compactas HCP presentan un menor desgaste con respecto a los 
que presentan estructuras FCC. Los defectos en las celdas pueden servir 




superficie. Investigaciones desarrolladas por Buckley mostraron valores de 
desgaste en estructuras cúbicas cercanos al doble con respecto a materiales 
con estructura hexagonal [16]. 
 
9) Difusividad térmica. En metales con baja difusividad térmica, la 
temperatura generada en la superficie de contacto no puede ser disipada. La 
acumulación de energía térmica degrada las propiedades mecánicas del metal 
aumentando el desgaste. Se considera al desgate como una función inversa a 
la difusividad térmica. Abdel–Aal propuso la relación en el cambio de 
desgaste moderado a severo en función de la capacidad del metal de disipar la 
acumulación térmica en la superficie de contacto [17]. 
 
3.4 Desgaste en las aleaciones avanzadas 
 
Los mecanismos de desgaste que pueden presentar las aleaciones avanzadas 
dependen directamente de la zona donde se encuentra el componente y las condiciones 
de operación. 
 
En componentes de motores los principales mecanismos de desgaste son: 
desgaste corrosivo, adhesivo, abrasivo y por picadura. Las aleaciones avanzadas base Ȗ–
TiAl buscan aplicarse en las válvulas del tren de levas, donde se presentan altas 
velocidades y cargas, se puede presentar contacto deslizante entre las válvulas y la guía 
aunado a una atmósfera corrosiva por los gases producto de la combustión y vapor de 
agua [18]. Las temperaturas que se pueden alcanzar están en el rango de 450–900°C 





Las turbinas para aeronaves o generación de energía, son máquinas con una gran 
variedad de partes móviles, existiendo una alta probabilidad de desgaste. Vibración, 
variaciones en la oscilación o deformación elástica, pueden provocar contacto de las 
partes rotatorias con las estacionarias generando desgaste entre las superficies. Además, 
pueden sufrir el impacto de partículas presentes en el flujo de los gases dentro de la 
turbina, como arena, piedras o incluso aves [7,18]. Existe una gran variedad de 
atmósferas presentes en las diversas partes de la turbina, así como, diferentes tipos de 
materiales, como lo son, aleaciones avanzadas base titanio, níquel, níquel–hierro, 
cobalto y aceros. 
 
Las diferentes condiciones de operación presentes en las turbinas resultan en una 
gran diversidad de tipos de desgaste, como lo son, adhesivo, abrasivo, reciprocante, 
deslizante a alta velocidad, oxidativo, erosión y fatiga. Dentro de las zonas donde existe 
alta temperatura se puede presentar desgaste por oxidación, por ejemplo, la cámara de 
combustión [18,22]. En zonas con componentes rotativos, como lo son, los álabes del 
compresor, se puede presentar desgaste deslizante [2,22]. 
 
3.4.1 Desgaste en aleaciones avanzadas base níquel 
 
Blau [23] estudió el comportamiento tribológico de aleaciones base níquel bajo 
tres tipos de desgaste: deslizante, abrasivo y de impacto, tratando de simular condiciones 
de operación en motores, sistemas de propulsión y metal–mecánica. En condiciones de 
alta temperatura (650°C) en aire, presentó una disminución considerable (1,000 veces) 
en el desgaste comparada con los valores a temperatura ambiente, relacionando este 
comportamiento con la propiedad del aumento del esfuerzo de cedencia conforme 




Ni2Al2O3 y Al2O3). Sin embargo, no se presentó diferencia en el coeficiente de fricción 
(μ ~ 0.62). 
 
Keno y col [24] realizaron estudios de desgaste deslizante, con velocidades de 
0.2 a 3.6 m/s, en aleaciones base níquel (Inconel 600, MAR–M427 y MA 6000) a 
temperatura ambiente en atmósferas de aire y 40–50% de humedad. Donde, la Inconel 
600 presentó las mejores propiedades contra el desgaste (K~10-4), sin embargo, presentó 
mayor deformación por debajo de la superficie de desgaste relacionado con la presencia 
de dislocaciones. Conforme aumentó la velocidad de deslizamiento, se presentó una 
disminución en valores del coeficiente de desgaste dimensional en las tres aleaciones. 
 
Kesavan y col [25] estudiaron el comportamiento al desgaste reciprocante de una 
aleación base níquel a temperatura ambiente y 620°C, encontrando un mecanismo de 
desgaste por oxidación a alta temperatura y mejores propiedades contra el desgaste 
comparado con los obtenidos a temperatura ambiente.  
 
Bulut–Coskun y col [26] realizaron estudios del comportamiento al desgaste de 
varias aleaciones avanzadas, base cobalto (Haynes 25 y 188) y base níquel (Haynes 214) 
en contacto con la aleación Hastelloy X (base níquel), con una carga de 10 N a 
diferentes temperaturas (25–540°C). La Haynes 214 presentó valores de coeficiente de 
fricción y coeficiente dimensional de desgaste, 0.76 y 2.9 10-3, respectivamente. A alta 
temperatura (540°C), existe una reducción en los valores obtenidos, μ = 0.40, K = 5.6 
10-4. Además, se presentó la formación de partículas abrasivas de gran tamaño y 
presencia de dislocaciones en la huella de desgaste, esto atribuido al aumento en la 
plasticidad del óxido de níquel por la exposición a alta temperatura. Con lo que se puede 
relacionar con un mecanismo de desgaste oxidativo a alta temperatura. A temperatura 




Jiang y col [27] encontraron la transición de una aleación base níquel (Nimonic 
80A) de desgaste severo a moderado en temperaturas comprendidas entre 20–600°C. 
Esto atribuido al desarrollo de capas “protectoras” contra el desgaste. Estos autores 
identifican dos procesos principales de desgaste en competencia, la aparición de 
partículas abrasivas producto de la remoción de material de las capas protectoras y la 
adhesión de partículas a las superficies de contacto. Cuando se presentó viruta alargada 
de gran tamaño (laminar), se evitó la formación de la capa protectora incrementando el 
desgaste. Por otra parte, la acumulación de partículas abrasivas más pequeñas favoreció 
la formación de capas protectoras en las superficies. La morfología de la viruta formada 
en esta investigación se relacionó directamente con variables como la deformación 
plástica, carga, velocidad de deslizamiento y propiedades mecánicas. 
 
Por su parte, Tekin y Malayoglu [28] realizaron estudios de desgaste en tres 
diferentes aleaciones la Haynes 625, Hastelloy G35 y C2000, encontrando una relación 
entre las propiedades contra el desgaste y una alta dureza del material resultado de un 
tamaño de grano pequeño lo cual dificulta una deformación plástica en el material, 
comportamiento que se presentó principalmente en la aleación Haynes 625. En cambio, 
las aleaciones Hastelloy G35 y C2000 presentaron un mayor desgaste el cual fue 
relacionado directamente con el mayor tamaño de grano que presentaban dichos 
sistemas metálicos, lo cual favorece la deformación plástica, aumentando la remoción de 
material por el mecanismo de desgaste metálico. Lu y col [29] también encontraron una 
correlación entre el desgaste de una aleación base níquel y su dureza. 
 
Xin y col [30] estudiaron el comportamiento de una aleación base níquel 
desgastada contra un acero inoxidable 304 a media temperatura, 220°C, en atmósferas 
con vapor de agua. Ellos identificaron la formación de una capa de óxido, rica en níquel, 
cromo, hierro y oxígeno, sobre la superficie desgastada. Por debajo de la capa de óxido, 




resultado de la gran deformación plástica y recristalización dinámica. Además, conforme 
se acercaban a la zona de desgaste el tamaño de grano se reducía. 
 
Pauschitz y col [31] relacionaron el incremento del coeficiente de fricción y la 
temperatura con un comportamiento frágil y de poca adherencia de las capas tribológicas 
formadas en las superficies. Generando un mecanismo de desgaste abrasivo (tres–
cuerpos).  
 
Kashani y col [32] estudiaron el comportamiento de aleaciones avanzadas al 
desgaste a temperatura ambiente y alta temperatura 550°C, donde la aleación base níquel 
presentó la mayor cantidad de desgaste a temperatura ambiente, mientras a alta 
temperatura presentó mayor resistencia al desgaste comparada con las demás aleaciones, 
cerca de 64 veces menor. La resistencia al desgaste a alta temperatura se relacionó con el 
endurecimiento por deformación a alta temperatura experimentado por la aleación y la 
formación de una capa compacta y uniforme de óxido sobre la superficie. 
 
Makuch y col [33] encontraron una mayor resistencia de la aleación Nimonic 
80A con respecto a la Inconel 600 cuando éstas fueron sometidas a condiciones de 
desgaste deslizante a temperatura ambiente. Sin embargo, el análisis superficial de las 
aleaciones sugirió el desarrollo de fenómenos de deformación plástica severa, presencia 
de óxido, desgaste adhesivo y abrasivo, lo cual fue correlacionado con la presencia de 
marcas de arado profundas, desprendimiento de material por adhesión y presencia de 
oxígeno en la superficie. Estos fenómenos sugieren el desarrollo de un mecanismo de 
desgaste complejo y que puede ser la suma de varias contribuciones que interactúan 





3.4.2 Desgaste en aleaciones avanzadas base γ-TiAl 
 
Rastkar y col [34,35,36] estudiaron el comportamiento al desgaste a temperatura 
ambiente de dos aleaciones Ȗ-TiAl (Ti-48Al-2Nb-2Mn y Ti-45Al-2Nb-2Mn-1B) en 
contacto con una esfera de acero ANSI 52100, encontrando mecanismos de arado, 
deformación plástica y deslizamiento de la fase laminar en ambas aleaciones, resultando 
en la fractura y desprendimiento de material en la superficie de contacto creando un 
mecanismo de desgaste abrasivo, oxidativo y adhesivo. En el análisis superficial se 
presentó deformación plástica en zonas cercanas a la huella de desgaste y marcas de 
arado sobre la huella. Cálculos de la presión de contacto aplicada a las aleaciones 
obtuvieron valores por encima del esfuerzo del cedencia del material, relacionando esto 
al comportamiento plástico del material. Evidencias de viruta de desgaste en forma 
laminar corroboraron el mecanismo de desgaste adhesivo y deformación plástica. 
 
Sun y col [37] investigaron el comportamiento de fricción y desgaste de una 
aleación TiAl expuesta a alta temperatura (800–1000°C) a 0.5 y 2 m/s de velocidad en 
contacto con la aleación base níquel GH3128. El valor de coeficiente de fricción 
presentó variaciones a la largo de la prueba ubicándose en valores de entre 0.25–0.40. Al 
aumentar la velocidad el coeficiente de desgate dimensional disminuyó cerca de dos 
veces con respecto al ensayo realizado a una velocidad de 0.5 m/s expuesto a 800°C. La 
aleación presentó desgaste por desprendimiento de secciones de metal y fracturas en la 
superficie, el desprendimiento fue causado por la fractura entre las fases Ȗ–TiAl y α2–
Ti3Al formado partículas de desgaste. La variación del coeficiente de fricción se 
relacionó con el desprendimiento de metal, adhesión y formación de parches de viruta de 
desgaste en las superficies de contacto. Los mecanismos dominantes de desgaste en esta 





Kazuhisa y col [38] realizaron estudios de desgaste reciprocante en una aleación 
Ȗ–TiAl (Ti-48Al-2Cr-2Nb) en contacto con una aleación base níquel a temperatura 
ambiente y alta temperatura (200, 400 y 550°C) en atmósfera de aire. En todos los casos 
la superficie mostró desgaste por desprendimiento de partículas, deformación plástica en 
formas de marcas de arado y crecimiento de óxidos. La viruta de desgaste estuvo 
compuesta por partículas metálicas y óxidos, las cuales ocasionaron las marcas de arado 
en la huella de desgaste. Al aumentar la temperatura en la aleación Ȗ–TiAl el desgaste 
aumentó. En cambio, solo a una temperatura de 200°C el desgaste disminuyó por la 
generación de una capa continua de óxido sobre la superficie. Presentando un 
mecanismo de desgaste por oxidación moderado. 
 
Cheng y col [39] realizaron estudios de desgaste deslizante en seco a la aleación 
Ti-45Al-2Cr-2Nb a temperatura ambiente con 40% humedad en contacto con la aleación 
de acero AISI 52100 a diferentes cargas (20–40N). La aleación presentó una 
microestructura dúplex. El coeficiente de fricción varió en valores entre 0.4–0.6. A bajas 
cargas, se presentó un mecanismo de desgaste oxidativo moderado, relacionado con la 
aparición de una capa de óxido de hierro Fe2O3 con pequeñas cantidades de TiO2 y 
Al2O3. En cambio, a altas cargas se presentó el mecanismo de desgaste por abrasión, 
deformación plástica y oxidación, ocasionado por la remoción de la capa de óxido 
formando partículas abrasivas y aumentando la cantidad de viruta de desgaste y por ende 
un mayor desgaste en la aleación. La generación de algunos óxidos particularmente TiO2 
y Al2O3 en la superficie de contacto de las aleaciones TiAl puede ser perjudicial en el 
comportamiento al desgaste en comparación con la propiedad de protección generada 
por óxidos de hierro (Fe2O3). Estudios realizados por Xu y col [40] encontraron el 
mismo comportamiento en una aleación Ti-47Al-2Nb-2Cr-1B desgastada contra una 
esfera cerámica de Si3N4. Un aumento en la fricción y desgaste hasta la temperatura de 





Gialanella y Straffelini [41] analizaron el desgaste deslizante de una aleación Ti-
48.6Al-1.9Cr-1.9Nb-1B en contacto con un disco de acero M2 a temperatura ambiente. 
Se encontró que modificando la microestructura de la aleación por medio de 
tratamientos térmicos para obtener microestructura laminar, equiaxial y dúplex, el 
desgaste de la aleación fue dominado por los mecanismos abrasivo–metálico a bajas 
cargas (50N) y un mecanismo de desgaste oxidativo a mayores cargas (hasta 200N) 
debido a la formación de capas de óxido TiO2 y Al2O3 las cuales se consideran no 
adherentes y abrasivas. La transición del mecanismo de desgaste metálico a oxidativo se 
relacionó con el aumento en la temperatura instantánea en el área de contacto en el 
sistema tribológico. El volumen de desgaste que presentaron las diferentes 
microestructuras durante la investigación fue muy cercano, presentando mayor pérdida 
en volumen las muestras con microestructura laminar, seguida por la dúplex y equiaxial. 
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En este Capítulo se describe el procedimiento de los ensayos que se llevaron a 
cabo durante esta investigación, principalmente se estudia el diseño y construcción del 
tribómetro “multi–propósito”, y las técnicas que se utilizaron para la caracterización del 
material antes, durante y al terminó de las pruebas de desgaste. 
 
4.2 Tribómetro “multi–propósito”  
 
Con la finalidad de realizar pruebas de desgaste deslizante a diversas 
temperaturas, se decidió desarrollar y construir un tribómetro capaz de adquirir valores 
de fuerza tangencial del ensayo, temperatura de la muestra y producir una velocidad 
constante bajo diferentes configuraciones mecánicas relacionadas directamente con los 





Los estudios de desgaste se pueden realizan en una gran gama de 
configuraciones, como puede ser perno sobre disco o “pin–on–disc”, bloque sobre disco 
o “block–on–roll”, bola sobre anillo o “ball–on–ring”, entre otras [1]. El equipo para 
pruebas de desgaste que fue diseñado, el tribómetro “multi–propósito”, puede trabajar en 
diversas configuraciones. La Figura 4.1 muestra las diferentes configuraciones que 
puede desarrollar el tribómetro construido. 
 
 
Figura 4.1 Configuraciones del tribómetro “multi–propósito”: a) “pin–on–roll”, b) 
“block–on–roll”, c) “roll–on–roll” y d) “ball–on–roll”. 
 
Para esta investigación, debido a la cantidad de material con la que se disponía, 
se optó por realizar las pruebas de desgaste en la configuración perno sobre disco o 
“pin–on–roll”, Figura 4.1a, con el objetivo de recrear el desgaste en componentes 
rotativos o deslizantes en contacto con compontes estáticos, y estudiar el 
comportamiento al desgaste de las aleaciones Haynes 282© y Ȗ–TiAl. 
 
Como fue comentado, la primera parte del procedimiento experimental fue el 




pero con la particularidad de poder realizar pruebas de desgaste a temperatura ambiente 
y alta temperatura. 
 
El tribómetro “multi–propósito” consiste en un motor y controlador de estado 
sólido, que permite la correcta selección de la velocidad angular del sistema. Una celda 
de carga capaz de adquirir los valores de fuerza tangencial (fuerza de fricción) está 
también adaptada al sistema con el fin de determinar la fuerza de fricción. El sistema 
cuenta con dos flechas, la flecha inferior es la encargada de transmitir la fuerza al 
sistema tribológico y la superior donde se coloca la probeta de ensayo. La carga es 
aplicada por medio de un brazo en cantiléver, directamente sobre la muestra o en el 
rodamiento de la flecha superior. El sistema presenta un juego de baleros en cada flecha 
para disminuir las perdidas por fricción de ambas partes. La adquisición de datos de 
fuerza y temperatura de la muestra son mediante tarjetas de adquisición de datos y una 
computadora colocada a un costado de la misma. La Figura 4.2 muestra las imágenes del 
tribómetro “multi–propósito” (a) y la configuración utilizada en esta investigación (b), 
por otra parte, la Figura 4.3 muestra un esquema del tribómetro. 
 
 





Figura 4.3 Esquema del tribómetro, a) configuración “pin–on–roll” y b) calentamiento 
por flama oxiacetilénica. 
 
El tribómetro cuenta con un motor de inducción trifásico de 3.73 kW que otorga 
una velocidad angular máxima (ω) de 1,735 r.p.m. conectado a la flecha inferior (eje 
motriz) del rodillo. La fuerza lateral provocada por el ensayo puede ser medida y 
adquirida mediante una celda de carga OMEGA LCEC-50 colocada en la flecha superior 
la cual sujeta a la probeta, los datos obtenidos se analizan para obtener el coeficiente de 
fricción. La temperatura en la probeta fue adquirida mediante tarjeta de adquisición de 
datos Pico TC–08 y un termopar tipo K, aislado con mineral, con rango de trabajo de     
–200°C a +1200°C.  
 
4.3 Material de estudio 
 
Dos aleaciones avanzadas, una aleación base níquel Haynes 282© y una aleación 
Ȗ–TiAl, fueron seleccionadas para el estudio tribológico en diversas condiciones, en la 
Tabla 4.1 y 4.2 se presentan las composiciones químicas de cada material, 
respectivamente. La composición química de la Ȗ–TiAl (Tabla 4.2), se muestra en dos 





Tabla 4.1 Composición química de la aleación avanzada base níquel Haynes 282©, 
expresada en % en peso [2]. 
 
 
Tabla 4.2 Composición química de la aleación avanzada base Ȗ–TiAl [3]. 
 
 
Ambas aleaciones, Haynes 282© y Ȗ–TiAl, fueron donadas para su estudio por 
parte de una compañía local y una universidad extranjera, respectivamente. En la Figura 
4.4 se muestran las aleaciones en condición de material recibido, a) Haynes 282©, b) Ȗ–
TiAl, así como c) un ejemplo de la geometría de las muestras para el ensayo de desgaste.  
 
 
Figura 4.4 Material utilizado en la investigación, a) Haynes 282©, b) Ȗ–TiAl y c) 
geometría de las muestras para ensayo. 
 
La geometría de las muestra, presentada en la Figura 4.4c, son cilindros de 6 mm 
de diámetro y 9 mm de altura, las probetas fueron maquinadas por la técnica de 
Ni Cr Co Mo Ti Fe Al Mn Si C B
Bal. 20 10 8.5 2.1 1.5 1.5 0.3 0.15 0.06 0.005
Ti Al %peso (%at) Nb %peso (%at) C %peso (%at)




electroerosión, esto, con la finalidad de no modificar la microestructura inicial y evitar 
posibles problemas por la alta dureza de ambos materiales durante el proceso de corte. 
 
4.3.1 Caracterización microestructural 
 
Al recibir ambos materiales se realizó la caracterización microestructural por la 
técnica de microscopia óptica (MO), difracción de rayos-X (DRX) y microscopía 
electrónica de barrido (MEB). Antes del análisis, las muestras fueron preparadas 
siguiendo el procedimiento metalográfico convencional que incluye desbaste con 
diferentes lijas de carburo de silicio y etapas de pulido con suspensión de diamante de 3 
y 1 μm, y finalmente sílica coloidal de 0.05 μm. Posterior al procedimiento 
metalográfico, las muestras se atacaron mediante la técnica de oxidación y ataque 
químico. La aleación base níquel se atacó químicamente con una solución de 100 ml 
HCl y 2–4 ml de H2O2 durante 30 segundos. Para el Ȗ–TiAl, la solución química fue 90 
ml H2O, 30 ml HNO3 y 10 ml HF durante 15 segundos. El ataque por oxidación se 
realizó a 650°C durante 5 minutos para ambos materiales. 
 
Con el fin de obtener información de las fases presentes en las aleaciones en 
condición de recibido, se realizó el análisis difracción de rayos–X utilizando un 
difractómetro Brucker D8 Advanced con lámpara de Cu Kα a una potencia de 50kV y 40 
mA. Los espectros de difracción se realizaron en ángulos de difracción 2ș de 20 a 90°, 
con una velocidad de 1° 2ș/min. El análisis del espectro de difracción obtenido se 
realizó mediante el programa Diffrac.EVA comparando los picos de difracción 
obtenidos con la base de datos almacenada. El material analizado bajo esta técnica fue 






Una vez atacadas las muestras, se estudió la microestructura de las mismas 
mediante un microscopio óptico OLYMPUS BX51RF, el cual cuenta con un analizador 
de imágenes OLYMPUS STREAM VIEW. Las imágenes de microscopía electrónica de 
barrido (MEB) se obtuvieron por medio del MEB termoiónico TESCAN VEGA 3SBH. 
Mediante las imágenes obtenidas fue posible obtener la fracción volumen de la 
microestructura laminar Ȗ/α2 para la aleación base Ȗ–TiAl, en condición de inicial y 
tratada térmicamente y el tamaño de grano de la Haynes 282© en ambas condiciones de 
tratamiento térmico. 
 
4.3.2 Tratamientos térmicos  
 
Para estudiar el efecto de cambios microestructurales sobre la resistencia al 
desgaste de las aleaciones estas fueron tratadas térmicamente. Estos ensayos consistieron 
en un calentamiento isotérmico hasta la temperatura de solubilizado durante dos horas, 
enfriadas al aire y posteriores tratamientos de envejecido correspondientes. La ruta de 
tratamiento térmico que se realizó a cada material se describió en las Secciones 2.1.2.1 y 
2.1.4.2. En el Anexo B se presenta la ruta de tratamiento térmico realizada para cada 
aleación. Para el tratamiento térmico se utilizó un horno tipo mufla Thermo Scientific 
FD–1545M. 
 
Una vez obtenidas las probetas con tratamiento térmico, se realizó la 
caracterización microestructural de las muestras, siguiendo el mismo procedimiento y 







4.3.3 Ensayos de dureza 
 
Se realizaron ensayos de microdureza Vickers en las aleaciones avanzadas en 
condición de material recibido y tratada térmicamente, antes y posterior al ensayo de 
desgaste, con fin de observar si existe un fenómeno de endurecimiento o ablandamiento 
como efecto del movimiento relativo de las superficies en contacto. El equipo utilizado 
fue un microdurómetro SHIMADZU HMV–2. El ensayo se realizó con una carga 
normal de 2.942 N durante 15 segundos, los valores obtenidos en cada condición antes 
del ensayo de desgaste fue un promedio de 20 indentaciones, mientras para el perfil de 
dureza posterior al desgaste fue un promedio de seis indentaciones por cada distancia de 
la superficie desgastada hacia el interior de la muestra.  
 
4.4 Ensayos de desgaste 
 
Los ensayos de desgaste se realizaron en el tribómetro “multi–propósito”, 
descrito en la Sección 4.2, utilizando discos de 60 mm de diámetro como superficie de 
contacto en modo rodante deslizante.  
 
La geometría de las probetas para los ensayos de desgaste fue descrita en la 
Sección 4.3, se corrieron dos pruebas por cada condición de ensayo. La superficie de 
contacto fue preparada con el método metalográfico descrito en la Sección 4.3.1, para 
obtener una superficie uniforme de contacto, posteriormente lavada con jabón neutro y 
desengrasada con acetona en un baño de ultrasonido durante 10 minutos para eliminar 





Los rodillos utilizados como superficie de contacto para los ensayos de desgaste, 
se obtuvieron de un acero grado herramienta D2, maquinados con la geometría necesaria 
para el montaje en el tribómetro, tratados térmicamente para obtener una microdureza 
promedio 800 HV, seguido de un desbaste y pulido para remover el óxido producto del 
tratamiento térmico. La superficie de contacto fue preparada con un procedimiento 
metalográfico, de desbaste burdo con lijas de carburo de silicio y pulida con suspensión 
de diamante de 6 y 1 μm. La información del acero D2 utilizado en esta investigación se 
encuentra en el Anexo C. 
 
Para facilitar el control de las probetas se asignó un código único a cada probeta 
y rodillo de contacto. 
 
4.4.1 Condiciones de operación en el ensayo de desgaste 
 
Los ensayos de desgaste se realizaron en dos condiciones de operación, a 
temperatura ambiente y calentados por flama directa oxiacetilénica. Tratando de analizar 
el comportamiento al desgate en diferentes atmósferas y condiciones térmicas. 
Utilizando una velocidad lineal constante de 2 m/s para el estudio tribológico.  
 
Los ensayos a temperatura ambiente se realizaron con ambos componentes 
tribológicos libres de contaminación sometidos a desgaste deslizante en seco en 
atmósfera de aire estático en condiciones normales de laboratorio. El calentamiento por 
flama directa se obtuvo por la mezcla y combustión de oxígeno y acetileno, en flama 
neutra (azul) para evitar la oxidación o reducción de las aleaciones. La temperatura 





Las condiciones de operación del ensayo se realizaron con valores de presión de 
contacto cercana al esfuerzo de cedencia de ambos materiales. Se aplicó una carga de 68 
N directamente a la probeta para producir una presión de contacto de 540.97 MPa y 585 
MPa, en las aleaciones Ȗ–TiAl y Haynes 282©, respectivamente, calculada por la teoría 
Hertziana para contacto elástico de dos cuerpo (Anexo D). La velocidad angular 
utilizada en la investigación fue 660 r.p.m. en el tren motriz dando como resultado una 
velocidad lineal de 2 m/s en la superficie de contacto.  
 
Previo al ensayo de desgaste, las probetas y rodillos fueron pesados en una 
báscula RADWAG AS220/C/2 la cual cuenta con una precisión de ±0.1mg. La calidad 
superficial de las probetas y rodillos se midieron con un perfilometro MITUTOYO SJ–
210 utilizando una resolución de 5 μm en una distancia analizada de 2.5 mm transversal 
a la huella de desgaste.  
 
En los ensayos de desgaste a alta temperatura, los pernos fueron calentados 
mediante flama directa hasta alcanzar la temperatura seleccionada, 450°C y 600°C, para 
las aleaciones Ȗ –TiAl y Haynes, respectivamente, el motor fue encendido desde el inicio 
de la prueba para obtener un calentamiento de ambos cuerpos sin presentar contacto 
entre ambos. Posterior a esto, se puso en contacto con el rodillo de acero D2 mediante la 
aplicación de la carga directamente en el sujetador de la probeta a la velocidad 
seleccionada de 2 m/s. En el caso de los ensayos a temperatura ambiente, el perno se 
puso en contacto con el rodillo hasta que este alcanzará la velocidad constante, 
mencionada previamente. 
 
El ensayo de desgaste se realizó durante diez minutos y por una distancia de 
deslizamiento de 1.2 km, después de este tiempo y distancia ambos componentes 




aire evitando el contacto de las superficies. El cambio en peso del perno y del rodillo fue 
medido inmediatamente después del enfriamiento, posterior a esto, mediante el 
perfilometro, se midió el cambio en la rugosidad de la huella de desgaste para evaluar la 
evolución de la superficie después del ensayo. Al terminar las mediciones, ambas piezas 
se colocaron de nueva cuenta en el tribómetro para continuar con el ensayo bajo las 
mismas condiciones de la corrida anterior. Este procedimiento se realizó seis veces hasta 
alcanzar un tiempo total de una hora y 7.5 km de distancia recorrida.  
 
El coeficiente dimensional de desgaste k se calculó con los datos obtenidos a lo 
largo del ensayo del ensayo de desgaste, utilizando la ecuación 
 � = ௏�ௌ     (Ec. 4.1) 
 
donde k es el coeficiente dimensional de desgaste (mm3/N–m), V es el volumen de 
material removido por desgaste en mm3 calculado del cambio en masa obtenido, P es la 
carga aplicada en Néwtones y S es la distancia instantánea recorrida en metros [4]. 
 
El cálculo de la temperatura en la superficie de contacto en ambas condiciones, 
baja temperatura y alta temperatura, se realizó utilizando la temperatura obtenida a una 
distancia de 2.5 mm de la superficie de contacto considerando la probeta como un sólido 
semi–infinito [5]  





donde T(x, t) es la temperatura obtenida por el termopar a una distancia x colocada dentro 
de la probeta en el tiempo t, T0 es la temperatura en la superficie en el mismo instante, Ti 
es la temperatura inicial medida en la superficie 25°C y la difusividad térmica α del 
material sometido a desgaste, Ȗ–TiAl o Haynes 282©. Adicional a esto, se adquirió la 
temperatura a 9 mm para corroborar los datos obtenidos. En la Figura 4.5 se muestra la 
forma en que se adquirió la temperatura durante el desgaste a alta temperatura en un a) 
esquema y b) durante una prueba. 
 
 
Figura 4.5 Forma de adquirir la temperatura durante las pruebas, a) esquema 
representativo y b) prueba a alta temperatura 
 
Los datos de fricción y temperatura fueron adquiridos en el tribómetro a lo largo 
del ensayo de desgaste con una frecuencia de 1 Hertz.  
 
4.5 Técnicas de caracterización  
 
Con el fin de comprender el fenómeno de desgaste presente en cada ensayo, se 




desgaste. Se utilizaron las técnicas de difracción de rayos–X, microscopia electrónica de 
barrido (MEB), mediante los detectores de electrones secundarios “SE”, electrones 
retrodispersados “BSE”, espectroscopia de rayos–X “EDX” y difracción de electrones 
retrodispersados “EBSD”.  
 
4.5.1 Difracción de rayos-X 
 
Durante cada ensayo de desgaste se realizó la recolección de la viruta producto 
del desgaste del sistema tribológico, con el fin de analizar la composición química del 
mismo. La viruta de desgaste se preparó mediante la técnica de preparación de muestras 
en polvo para análisis en difracción, bajo las mismas condiciones de operación antes 
descritas. 
 
4.5.2 Análisis por microscopia electrónica de barrido 
 
El análisis por microscopia electrónica de barrido (MEB), se realizó por medio 
de varios detectores, mencionados anteriormente, electrones secundarios “SE”, 
electrones retrodispersados “BSE”, espectroscopía de rayos–X “EDX” y difracción de 
electrones retrodispersados “EBSD” a diferentes voltajes de aceleración y distancias de 
trabajo según la técnica utilizada. 
 
La superficie de contacto, de los pernos y rodillos, se analizó en el MEB por 
medio de los detectores de electrones retrodispersados, electrones secundarios y 
espectroscopía de rayos–X para el análisis químico elemental. Las probetas del sistema 




de carbono y recubiertas con una pequeña capa de oro por evaporación iónica, con el fin 
de asegurar la correcta conducción de electrones al momento del análisis en el MEB. Se 
utilizaron valores de voltaje de aceleración de 15 kV a 20 kV con una distancia de 
trabajo de 10 mm. 
 
Una vez analizada la superficie desgastada de pernos y rodillos, las muestras se 
recubrieron con pintura de plata para proteger la superficie y posteriormente encapsular 
las muestras en baquelita conductiva. Se realizó el corte en sección transversal de las 
probetas encapsuladas mediante una cortadora de precisión STRUERS SECOTOM–15 
equipada con un disco de corte de nitruro de boro cúbico. El corte se realizó con una 
velocidad de 2500 r.p.m. y un avance de 0.020 mm/seg para evitar sobrecalentamiento y 
desprendimiento de partículas presentes en las superficies.  
  
La sección transversal de las muestras fue preparada con el procedimiento 
metalográfico y atacada químicamente, mediante los procedimientos descritos 
anteriormente, para analizar la posible deformación de la microestructura por debajo de 
la huella de desgaste. De la misma forma, el análisis por MEB se realizó mediante los 
detectores de electrones secundarios, electrones retrodispersados y espectroscopía de 
rayos–X. 
 
Utilizando el mismo procedimiento de análisis en el MEB, descrito arriba, se 
estudió la viruta de desgaste, la cual fue colocada en cinta adhesiva de carbono y 
recubierta con una pequeña capa de oro por evaporación iónica, para asegurar la correcta 






4.5.3 Análisis por difracción de electrones retrodispersados “EBSD” 
 
Con el objetivo de observar la existencia de deformación en la microestructura o 
recristalización dinámica durante el desgaste de las probetas, se realizó el análisis de la 
sección trasversal de las probetas con respecto a la superficie desgastada, mediante el 
detector de difracción de electrones retrodispersados instalados en el MEB. 
 
El análisis se realizó con una cámara EDAX OCTANESU colocada en el MEB 
TESCAN VEGA 3SBH con valores de operación de 18–25 kV de voltaje de aceleración 
con una intensidad de corriente de 15–17, a una altura de 23 mm de distancia de trabajo 
y un ángulo de inclinación de 70° con respecto al haz de electrones. 
 
La preparación de las probetas fue mediante el procedimiento metalográfico 
convencional, mediante desbaste con lijas de carburo de silicio, limpieza con jabón 
neutro y agua seguido de alcohol para eliminar contaminación, posteriormente, pulido 
durante 15 minutos en cada suspensión de diamante, 6 y 1 μm, 30 minutos en sílica 
coloidal de 0.25 μm y limpieza final de 15 minutos en baño ultrasónico con acetona para 
eliminar las impurezas y contaminación de la superficie. 
 
4.5.4 Deformación de la microestructura 
 
El análisis de la deformación en la microestructura se realizó en las muestras 
seccionadas trasversalmente con respecto a la superficie desgastada, con el fin de 




delaminación de Suh [6], recomienda el análisis por debajo de la superficie desgastada 
para comprender el grado de daño real por debajo de la superficie. 
 
El grado de deformación por debajo de la superficie desgastada se realizó 
mediante la identificación de las tres zonas propuestas por Suh: sin cambio 
microestructural y deformación elástica (zona 1); deformación microestructural, 
aparición de huecos y grietas, posible reorientación y refinamiento microestructural, 
donde se presenta la máxima deformación microestructural (zona 2) y capa tribológica 
producto del contacto de las superficies, con una microestructura y composición química 
diferente a la aleación original originada por las condiciones de operación y atmósfera 
del ensayo de desgaste (zona 3). La Figura 4.6 presenta un esquema de las zonas 
descritas en este párrafo. 
 
 
Figura 4.6 Esquema de las zonas observadas por debajo de las superficies desgastadas. 
 
El valor obtenido del esfuerzo de tensión equivalente (ε) se realizó mediante la 
medición del ángulo cortante (φ) derivado del desplazamiento de la microestructura en 
la zona 2. El cálculo se obtuvo utilizando la ecuación 4.3 en función de la profundidad 
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Chapter 5  
CAPÍTULO 5 
 
RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
 
5.1 Caracterización microestructural 
 
La microestructura que presentaron las aleaciones en condición de material 
recibido se presentan en la Figura 5.1, en la parte superior de izquierda a derecha, se 
muestra la Haynes 282© atacada químicamente (a) y ataque por oxidación (b). Así 
mismo, en la parte inferior se presenta la aleación Ȗ–TiAl atacada químicamente (c) y 
atacada por oxidación (d), respectivamente. 
 
La microestructura, presentada en la Figura 5.1a, de la Haynes 282© consiste en 
una matriz austenítica Ȗ con precipitación de carburos del tipo MC distribuidos a lo largo 
de la microestructura. Por otra parte, de la aleación Ȗ–TiAl (Figura 5.1d) está compuesta 
por la matriz de fase gama, Ȗ, equiaxial (granos color azul claro y amarillo) con un 
tamaño de grano bimodal y colonias aleatorias de la microestructura tipo laminar Ȗ/α2, 





Figura 5.1 Micrografías por MO de las aleaciones en condición de material recibido, la 
Haynes 282© atacada químicamente (a) y por oxidación (b), Ȗ–TiAl atacada 
químicamente (c) y por oxidación (d). 
 
Con la información obtenida del análisis por microscopía óptica (MO), mediante 
el analizador de imágenes, se determinó que el tamaño de grano es de 20 μm para la 
Haynes 282©. Para la aleación Ȗ–TiAl se obtuvo un valor promedio de η μm de tamaño 
de grano equiaxial Ȗ, resultado de una mezcla de grano fino, grano grueso columnar con 
9.85% de fracción área y 26% fracción área de Ȗ/α2 para la microestructura laminar con 
espaciamiento laminar de 0.1γ a 1.γ μm. 
 
Autores como Bohlert y col [1] y Osoba y col [2] han reportado tamaños de 
grano por debajo de η0 μm en condiciones de trabajado, el cual es un valor muy cercano 
al obtenido para la aleación en su condición de material recibido. Por otra parte, la 











reportada en investigaciones realizadas por Kruzic y col [3] y Campbell y col [4], la cual 
fue obtenida en aleaciones forjadas por encima de los 1100°C y posteriormente tratadas 
térmicamente por encima de los 1300° durante dos horas y seguidas de un enfriamiento 
al aire. Por lo tanto, se puede considerar que ambas aleaciones provienen de un proceso 
de trabajado mecánico. 
 
Las microestructuras obtenidas después del tratamiento térmico, para ambas 
aleaciones, se muestran en la Figura 5.2, donde se puede apreciar un aumento del 
tamaño de grano para la Haynes 282© en comparación con la micrografía presentada 
previamente, Figura 5.2a. Por otra parte, se observa un cambio en la distribución de las 
fases presentes y aumento de tamaño de las fases equiaxial y laminar en la aleación Ȗ-
TiAl, (Figura 5.2b). 
 
 
Figura 5.2 Micrografías por MO de las aleaciones tratadas térmicamente, a) Haynes 
282© y b) Ȗ-TiAl. 
 
El análisis de las microestructuras obtenidas por medio de MO, en ambas 
aleaciones, empleado el mismo método en el analizado de imágenes, dio como resultado 
un tamaño de grano de 150 μm y distribución de carburos del tipo MC y M23C6 con 
morfología de bloque para la aleación Haynes 282©. En la aleación Ȗ–TiAl, se puede 




obtenido fue 10 μm, el cual es mayor al de material en condición inicial, siendo una 
combinación de grano fino, grano grueso columnar con 25% fracción área, y 34% 
fracción área de Ȗ/α2 para la microestructura laminar con espaciamiento laminar de 0.18 
a 1.γ μm.  
 
La microestructura presentada en la aleación Haynes 282© posterior al 
tratamiento térmico, conocida como microestructura endurecida por envejecimiento o 
condición tratada térmicamente, ha sido reportada por Pike [5] y fue obtenida mediante 
la ruta de tratamiento térmico recomendada por el fabricante [6], la cual fue utilizada en 
esta investigación como ya fue discutido en la Sección 2.1.2.1. El resultado en la 
microestructura Ȗ–TiAl, ha sido reportada por Schwaighofer y col [7], con valores de 
tamaño de grano equiaxial 7.η μm y γ4% fracción área Ȗ/α2, los cuales son muy cercanos 
a los obtenidos mediante el análisis de microestructural de la aleación de estudio, la ruta 
de tratamiento térmica realizada fue descrita en la Sección 2.1.4.2.  
 
Autores como Leyens y Peters [8], han encontrado la mejor relación 
microestructura–propiedades mecánicas, en aleaciones Ȗ–TiAl con una fracción área Ȗ/α2 
cercana al 30%, el cual es muy cercano al valor obtenido (34% ) mediante el tratamiento 
térmico utilizado en esta investigación. 
  
El análisis por difracción de rayos–X para la aleación Haynes 282© en condición 
de material recibido (MR) y tratada térmicamente (TT), se muestra en la Figura 5.3. Se 
puede apreciar que no existe un cambio significativo en el espectro de difracción en 
ambas condiciones térmicas, presentado los picos de las fases matriz Ȗ–Ni, precipitado 






Figura 5.3 Espectro de difracción de rayos–X de la aleación Haynes 282© en la 
condición de material recibido (MR) y tratada térmicamente (TT). 
 
Por otra parte, el espectro de difracción de rayos–X de la aleación Ȗ–TiAl en 
condiciones de material recibido y tratada térmicamente se muestra en la Figura 5.4. La 
condición de material recibido (MR) presenta tres fases, la matriz Ȗ–TiAl, ȕ–Ti y α2–
Ti3Al. El espectro de difracción de la aleación tratada térmicamente (TT) presentó sólo 
dos fases Ȗ–TiAl y α2–Ti3Al, y la ausencia de la fase ȕ–Ti. 
 
Figura 5.4 Espectro de difracción de rayos–X de la aleación Ȗ–TiAl en las condiciones 
de material recibido (MR) y tratada térmicamente (TT). 
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La información obtenida en el análisis de difracción concuerda con 
investigaciones realizadas por Pike [5] y Takeyama y Kobayashi [9], para la aleación 
Hayes 282© y Ȗ–TiAl, respectivamente. 
 
 
Figura 5.5 Micrografías de la aleación Haynes 282©, en condición de material de 
recibido (a) y tratada térmicamente (b), mediante el MEB–“BSE”. 
 
El resultado del análisis microestructural por microscopia electrónica de barrido 
(MEB) utilizando el detector de electrones retrodispersados “BSE” y espectroscopia de 
dispersión de elementos “EDS” se presentan en las Figuras 5.5 y 5.6, respectivamente. 
En la Figura 5.5 se observa la aleación Haynes 282© en las condiciones de material 
recibido (a) y tratada térmicamente (b). En la condición de material recibido (Figura 
5.5a) se puede observar una microestructura austenítica en fase gama, Ȗ, con presencia 
de carburos del tipo MC con morfología de diamante y bloque. La aleación tratada 
térmicamente (Figura 5.5b) muestra una microestructura austenítica con un tamaño de 
grano mayor y presencia de carburos del tipo MC en forma de diamante y del tipo M23C6 
en los límites de grano. El análisis químico semicuantitativo por “EDX” obtenido en la 
matriz austenítica y las partículas señaladas por las flechas de la Figura 5.5, se muestran 













Figura 5.6 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.5, mostrado a) la matriz 
austenítica Ȗ, b) carburo de titanio (TiC), c) carburo de titanio–molibdeno (Ti, Mo)C y d) 
carburo de cromo (Cr23C6). 
 
En la Figura 5.6a se puede observar el análisis químico semicuantitativo de la 
matriz Ȗ, en el cual presenta altos contenidos de níquel, cromo, cobalto y molibdeno. El 
análisis de los puntos señalados como carburos de titanio y carburos titanio–molibdeno, 
del tipo MC, se pueden observar en la Figura 5.6b y 5.6c, respectivamente, en la cual se 
presenta un alto contenido en titanio para los carburos de titanio (TiC), Figura 5.6b, y 
altas concentraciones de titanio y molibdeno para los carburos de titanio–molibdeno (Ti, 
Mo)C, Figura 5.6c. Los resultandos obtenidos en ambas condiciones térmicas para la 
Haynes 282© han sido reportada en investigaciones realizadas por Osoba y col [2] y 
Boehlert y col [1]. 
 
En la Figura 5.7 se muestran las micrografías correspondientes a la aleación Ȗ–
TiAl en condición de material recibido (a, c) y tratada térmicamente (b, d). Las 
micrografías fueron adquiridas mediante el detector “BSE” en el MEB 
Energía (keV)



























































































Figura 5.7 Micrografías de la aleación Ȗ–TiAl en condición de material recibido (a, c) y 
tratada térmicamente (b, d), mediante el MEB–“BSE”. 
 
En la Figura 5.7, correspondiente a la aleación Ȗ–TiAl, se puede observar un 
aumento en la fase laminar (tonalidad gris clara) de la condición tratada térmicamente, 
Figura 5.7b, con respecto a la condición de material recibido, Figura 5.7a. Por otra parte, 
en la Figura 5.7c se pueden apreciar las tres fases obtenidas mediante el análisis por 
difracción de rayos–X, mostrado en la Figura 5.4, para la condición de material recibido 
las cuales son: Ȗ–TiAl con morfología de granos equiaxiales (gris medio), α2–Ti3Al en 
combinación con Ȗ–TiAl con morfología laminar (gris claro) y ȕ–Ti en forma de aguja 
(gris obscuro). En el caso de la aleación Ȗ–TiAl tratada térmicamente, Figura 5.7d, se 
puede observar la presencia de las fases obtenidas en el análisis de difracción de rayos–
X, Ȗ–TiAl (granos equiaxiales tono gris obscuro), y α2–Ti3Al en combinación con Ȗ–
TiAl (laminillas en tonos gris claro y obscuro). En investigaciones realizadas por 
Sreenivasulu y col [10] y Kong y col [11], mediante la aplicación de tratamientos 
térmicos a la aleación Ȗ–TiAl, se obtuvieron microestructuras similares a las obtenidas 
25 μm 25 μm










en esta investigación. La disminución o ausencia de la fase ȕ–Ti, en la condición tratada 
térmicamente (Figura 5.7d), se obtuvo mediante la ruta de tratamiento térmico utilizada 
en esta investigación, la cual fue reportada por Schwaighofer y col [7].  
 
En la Tabla 5.1 se presenta el análisis por “EDX” de la composición química 
semicuantitativa de las fases Ȗ, ȕ, α2/Ȗ, señaladas en la Figura 5.7. Se puede observar una 
mayor presencia del elemento titanio en la fase ȕ–Ti y altas concentraciones de niobio. 
Por otra parte, la fase Ȗ–TiAl muestra valores muy cercanos de los elementos aluminio y 
titanio, mientras la fase compuesta por la microestructura laminar α2/Ȗ presenta un 
aumento en la concentración de titanio.  
 
Tabla 5.1 Resultado del análisis por espectroscopía de las diferentes fases encontradas 
en la Ȗ–TiAl, mostrado en porcentaje atómico. 
 
 
La alta concentración de niobio en la fase ȕ–Ti, puede estar relacionada a la 
propiedad de estabilización de esta fase. Además se puede observar la disminución de 
niobio en la microestructura laminar (α2/Ȗ) el cual ha sido reportado como 
desestabilizador de la fase α2 durante la trasformación ȕ→ α2. Este fenómeno ha sido 
reportado por Imaev y col [12] y Niu y col [13] para aleaciones avanzadas base titanio, 
así como valores de porcentaje atómico similares a los obtenidos en esta investigación. 
 
Fase Al (%at) Nb (%at) Ti (%at)
Ȗ 46.91 7.38 45.71
α2/Ȗ 39.14 7.01 53.84




La microdureza en escala Vickers, HV, obtenida en ambas aleaciones, en 
condiciones de material recibido y tratada térmicamente se presenta en la Tabla 5.2, 
donde se puede apreciar una disminución en los valores de dureza en las condiciones 
tratadas térmicamente con respecto a su condición de material recibido, esto ocurre en 
ambas aleaciones.  
 
Tabla 5.2 Microdureza Vickers de las aleaciones Haynes 282© y Ȗ –TiAl, en 
condiciones de material recibido y tratada térmicamente.  
 
 
La disminución en el valor de dureza de la aleación Haynes 282© de 424HV a 
385HV se relaciona con el aumento en el tamaño de grano y disminución de esfuerzos 
residuales presentes en la condición de material recibido, esto ocasionado por el 
tratamiento térmico realizado a la aleación. Los datos de dureza obtenidos concuerdan 
con la información publicada por Haynes International® [6], en condiciones de material 
trabajado y tratado térmicamente, respectivamente, así como, en investigaciones 
realizadas por Pike [5] y Osoba y col [2] en esta aleación. 
 
Investigaciones realizadas por Jovanovic y col [14], y Kothari y col [15] 
demostraron una disminución en la propiedad de dureza en las aleaciones Ȗ–TiAl 
ocasionado por el aumentó en el tamaño y cantidad de colonias de granos columnares 
equiaxiales de la fase Ȗ en la microestructura. Esto se puede observar en los datos 
obtenidos en el ensayo de dureza realizado en esta aleación. En la condición de material 
recibido se obtuvo un valor de dureza de 419 HV en comparación con 387 HV en la 
condición tratada térmicamente. Valores promedio para la fase Ȗ–TiAl columnar de 320 
Haynes 282© Ȗ–TiAl
Material recibido Tratamiento térmico Material recibido Tratamiento térmico




HV, en la condición tratada térmicamente, difieren con valores de 375 HV para la 
condición de material recibido. Factores que provocan la disminución en los valores de 
dureza. 
 
5.2 Resultados del estudio tribológico 
 
Los datos obtenidos en los ensayos de desgaste son mostrados en esta Sección, 
tales como, pérdida de material en masa, coeficiente de fricción, evolución superficial de 
la huella de desgaste, perfil de durezas y deformación en términos de esfuerzo de tensión 
equivalente en la sección trasversal. 
 
5.2.1 Desgaste de la aleación Haynes 282© 
 
5.2.1.1 Desgaste en la aleación Haynes 282© a baja temperatura  
 
En la Figura 5.8 se presenta la gráfica de pérdida en masa de la aleación Haynes 
282© con respecto a la distancia recorrida durante el ensayo que fue a temperatura 
ambiente. Se puede observar una mayor pérdida de material en la condición tratada 
térmicamente (TT@TA) con respecto a la condición de material recibido (MR@TA). 
Los valores de pérdida de material obtenidos al final de la prueba fueron 381.80 mg y 







Figura 5.8 Cinética de pérdida en masa de la Haynes 282© desgastada a baja 
temperatura, en la condición de material recibido (MR@TA) y tratada térmicamente 
(TT@TA). 
 
El mayor desgaste en términos de perdida en masa de la aleación Haynes 282© 
en la condición tratada térmicamente, se relaciona con el tamaño de grano en la 
microestructura, el cual es mayor con respecto a la condición de material recibido, 
aunado a una diferencia en la dureza del material, donde la aleación en condición de 
recibido presenta un valor más alto (424 HV). Esto concuerda con el postulado de 
Archard [16], donde la dureza es un factor determinante en la pérdida de material en la 
aleación originada por el desgaste. Estudios tribológicos realizados por Tekin y 
Malayoglu [17] y Lu y col [18] relacionaron un mayor desgaste, en términos de pérdida 
en masa, en aleaciones base níquel con la diferencia en el tamaño de grano y dureza del 
material, las tendencias reportadas en las investigaciones mencionadas son similares a 
las obtenidas en este estudio, donde, a menor tamaño de grano y/o mayor dureza, el 
material presentaba una menor perdida de material. 
 
El coeficiente dimensional de desgaste, k, con respecto a la distancia recorrida, se 




obtenido se presenta en la Figura 5.9. Se puede observar una tendencia parabólica de los 
datos obtenidos. De la misma manera, los valores calculados muestran un mayor 
desgaste, en términos de coeficiente dimensional de desgaste, para la aleación Haynes 
282© tratada térmicamente (TT@TA) de k = 1.29 x 10-3 y 1.06 x 10-3 mm3/N-m para la 
condición de material recibido. 
 
 
Figura 5.9 Coeficiente dimensional de desgaste a baja temperatura para la Haynes 282©. 
 
Bulut–Coskun y col [19] obtuvieron valores de coeficiente dimensional de 
desgaste de k = 2.9 x 10-3 mm3/N-m para la aleación base níquel Haynes 214© a 
temperatura ambiente, valor muy cercano al obtenido en esta investigación. La 
diferencia en el valor obtenido en esta investigación y la reportada por Bulut–Coskun y 
col puede relacionarse a la dureza reportada en su investigación la cual fue 289 HV. 
 
El coeficiente de fricción promedio, adimensional, con respecto a la distancia 
recorrida para ambas condiciones térmicas de la Haynes 282©, material recibido 
(MR@TA) y tratada térmicamente (TT@TA), son presentados en la Figura 5.10. Se 




El valor de coeficiente de fricción promedio final, para la condición de material recibido 
fue μ = 0.55 y 0.59 para la tratada térmicamente. La tendencia presentada por los 
coeficientes de fricción promedio en los ensayos de desgaste a baja temperatura de la 
Haynes 282©, está relacionada con un desgaste del tipo metálico–plástico. 
 
Autores como, Archard y Hirst [20] y Suh [21] han observado, en sistemas 
tribológicos metálicos bajo condiciones sin lubricación, tendencias similares en el 
coeficiente de fricción. Por otra parte, Tekin y Malayoglu [17] reportaron tendencias 
aproximadas en el coeficiente de fricción promedio (μ = 0.76), en una aleación base 
níquel, en la cual se observó un alto grado de desgaste por remoción de material 




Figura 5.10 Coeficiente de fricción promedio a lo largo de la distancia recorrida para la 
Haynes 282© desgastada a baja temperatura. 
 
La evolución de la rugosidad en la superficie con respecto a la distancia recorrida 




5.11. En ambas condiciones térmicas, material recibido (MR@TA) y tratado 
térmicamente (MR@TA), se puede apreciar un comportamiento oscilatorio de aumento 
y disminución en el valor de la rugosidad, el cual puede estar relacionado con 
mecanismo de adhesión y desprendimiento, lo cual genera partículas abrasivas que 
producen marcas de arado profundas en las superficies de contacto por desgate abrasivo 
en tres–cuerpos.  
 
Menezes [16] relaciona valores de rugosidad, expresados en Ra, y el coeficiente 
de fricción generado por el sistema tribológico, como un sistema dependiente. Tomando 
en cuenta este postulado y relacionando los valores calculados de coeficiente de fricción 
y la rugosidad, se puede suponer un endurecimiento por deformación de las partículas 
adheridas en la superficie y posterior remoción. 
 
 
Figura 5.11 Evolución superficial de la rugosidad obtenida de los ensayos de desgaste a 
baja temperatura de la Haynes 282©. 
 
El análisis del comportamiento de la aleación por debajo de la superficie 




5.12 se muestra un perfil de microdurezas a partir de la superficie desgastada, en escala 
de dureza Vickers, en función de la profundidad por debajo de la superficie, en 
milímetros. En ambas condiciones térmicas, se puede observar un aumento en la dureza 
la zona cercana a la superficie desgastada con respecto al valor promedio inicial antes 
del ensayo de desgaste, seguido de una tendencia a acercarse a éste valor. Para el caso de 
la condición de material recibido (MR@TA)presentó un valor de microdureza promedio 
cercano a la superficie de 435 HV y 492 HV para la tratada térmicamente (TT@TA), en 




Figura 5.12 Perfil de microdurezas en función de la profundidad por debajo de la 
superficie desgastada a baja temperatura de la Haynes 282©. 
 
La deformación de la microestructura generada por el desgaste, en términos de 
deformación equivalente en tensión (ε), en función de la profundidad por debajo de la 
superficie, Figura 5.13, presenta un alto valor de deformación, el cual es mayor en la 






Figura 5.13 Deformación equivalente en tensión en función de la profundidad 
por debajo de la superficie desgastada a baja temperatura de la Haynes 282©. 
 
Con la información obtenida en el análisis en sección transversal de la Haynes 
282© se puede considerar que existe un alto grado de deformación plástica por debajo 
de la superficie desgastada, presente en ambas condiciones térmicas. Los altos valores 
de microdureza y deformación equivalente en tensión obtenidos de la aleación tratada 
térmicamente, puede ser relacionados al crecimiento del tamaño de grano como 
consecuencia de dicho tratamiento, variable que favorece la deformación plástica y que 
fomenta el aumento en la remoción de material producto del desplazamiento y 
desprendimiento de material. Este comportamiento ha sido reportado por Tekin y 
Malayoglu [17] en aleaciones base níquel con diferente tamaño de grano y dureza, bajo 
condiciones de desgaste semejantes entre sí. 
 
En la Figura 5.14 se muestra la gráfica de temperatura instantánea en la 
superficie de contacto para los ensayos de desgaste de la Haynes 282© a baja 
temperatura. Donde, se puede observar una temperatura máxima alcanzada de 587°C. 
Hutchings [22] encontró, en sistemas tribológicos metálicos deslizantes, que la 




[23] obtuvieron valores de 525°C en la superficie de contacto de sistemas metálicos 
deslizantes, principalmente en aceros con diferentes microestructuras.  
 
 
Figura 5.14 Temperatura instantánea en la superficie de contacto en función de la 
distancia recorrida para la Haynes 282© desgastada a baja temperatura. 
 
Abdel–Aal [24] relaciona el incremento de la temperatura en la superficie de 
contacto con la capacidad de disipar el calor generador en el sistema tribológico, 
propiedad de los materiales relacionada con la difusividad térmica, esta propiedad 
depende principalmente de la microestructura que presentan las aleaciones. La 
difusividad térmica reportada para la aleación Haynes 282© es α = 2.88 x 10-6 m2/s [6], 
la cual es baja comparada con otros sistemas metálicos, por ejemplo, aceros inoxidables 
ferritícos 3.74 x 10-6 m2/s [25] . Por lo cual, se puede considerar que, la elevada 
temperatura alcanzada es efecto de la baja difusividad térmica de la Haynes 282© 






5.2.1.2 Desgaste en la aleación Haynes 282© a alta temperatura 
 
La cinética de pérdida de material en masa con respecto a la distancia recorrida 
obtenida de los ensayos de desgaste a alta temperatura para la Haynes 282© en ambas 
condiciones térmicas se presenta en la Figura 5.15. Se puede observar una disminución 
en la cantidad de masa pérdida con respecto a los ensayos realizados a temperatura 
ambiente. Ambas condiciones térmicas presentan, en diferentes lapsos, una pérdida 
acelerada de material seguido de una disminución en cantidad de material removido, 
además de valores muy cercanos de pérdida de material entre ambas condiciones 
térmicas, caso contrario a lo obtenido en los ensayos tribológicos a baja temperatura.  
 
La condición de material recibido (MR@AT) presentó 136.70 mg de pérdida en 
masa, mientras, la tratada térmicamente (TT@AT) perdió 148.40 mg, los cuales son 
menores, comparados con los ensayos a baja temperatura, 381.80 mg y 464.50 mg, 
respectivamente. Sin embargo, similar a lo obtenido en los ensayos de desgaste a alta 
temperatura, la condición de material recibido presenta mejores propiedades al desgaste 
a alta temperatura, en términos de pérdida de material en masa. 
 
La disminución en los valores de pérdida en masa en los ensayos a alta 
temperatura está relacionada a la propiedad mecánica de aumento en el endurecimiento 
y esfuerzo de cedencia conforme aumenta la temperatura, así como, la posible aparición 
de óxidos en las superficies de contacto en las aleaciones base níquel. Esto concuerda 
con los resultados reportados por Blau [26], donde, se presentó una disminución 
considerable en el desgaste de sistemas tribológicos en aleaciones base níquel a alta 
temperatura. Además estos resultados también se relacionan con los resultados obtenidos 




desgaste comparado con los valores obtenidos a temperatura ambiente. Asociando este 
fenómeno a la presencia de óxido en las superficies 
 
 
Figura 5.15 Cinética de pérdida en masa de la Haynes 282© desgastada a alta 
temperatura, en la condición de material recibido (MR@AT) y tratada térmicamente 
(TT@TA). 
 
Los resultados obtenidos para el coeficiente dimensional de desgaste en los 
ensayos a alta temperatura para la Haynes 282© se muestran en la Figura 5.16. Se puede 
observar la tendencia lineal en la etapa inicial del ensayo en ambas condiciones 
térmicas, seguido de una marcada reducción. La condición tratada térmicamente 
(TT@AT) presenta valores ligeramente mayores en las etapas finales de la prueba, con 
respecto a la condición de material recibido (MR@AT). 
 
Los valores obtenidos para los coeficientes de desgaste para cada condición 
fueron, 1.95 x 10-4 mm3/N–m para la condición de material recibido y 2.12 x 10-4 
mm3/N–m para la tratada térmicamente. Bulut–Coskun y col [19] obtuvieron un valor de 




214, el cual es un valor relativamente cercano a lo obtenido en la presente investigación. 
Además, de presentar, de igual manera, una disminución en los valores de coeficiente de 
desgaste en los ensayos realizados a alta temperatura en comparación con los obtenidos 
a temperatura ambiente. Este fenómeno también fue relacionado con la presencia de 
óxidos, partículas abrasivas y dislocaciones en las huella de desgaste en la superficie 
desgastada.  
 
Por su parte Kashani y col [28] relacionaron la disminución del desgaste con el 
endurecimiento por deformación a alta temperatura y la formación de una capa 
compacta y uniforme de óxido sobre la superficie para una aleación base níquel. 
 
 
Figura 5.16 Coeficiente dimensional de desgaste a alta temperatura para la Haynes 
282©. 
 
El coeficiente de fricción promedio obtenido del ensayo de desgaste a alta 
temperatura para la Haynes 282© se presenta en la Figura 5.17. En la condición de 
material recibido (MR@AT) se puede apreciar un aumento conforme avanza la prueba, 




tendencia similar se presenta en la condición tratada térmicamente (TT@TA), donde se 
pueden apreciar dos puntos máximos, siendo mayor el segundo, seguidos de una 
disminución en el valor promedio. El valor del coeficiente de fricción promedio final 
obtenido para cada condición térmica fue 0.98 y 1.09, condición de material recibido y 
tratada térmicamente, respectivamente. Se puede apreciar un aumento de los valores 
obtenidos en los ensayos a temperatura ambiente 0.55 y 0.59, respectivamente.  
 
 
Figura 5.17 Coeficiente de fricción promedio a lo largo de la distancia recorrida para la 
Haynes 282© desgastada a alta temperatura. 
 
Aumentos considerables en el valor del coeficiente de fricción en aleaciones base 
níquel expuestas a desgaste a alta temperatura han sido reportados por Pauschitz y col 
[29], relacionando este comportamiento al crecimiento de capas de óxido frágiles no 
adherentes. Estas capas, pueden proteger y disminuir el desgaste en cierto grado, sin 
embargo, el coeficiente de fricción sufre un aumento debido a su existencia. El 
comportamiento de fricción presente en esta investigación para la Haynes 282© es 
similar a lo presentado por Pauschitz y col. Las oscilaciones mostradas por el coeficiente 





Figura 5.18 Evolución superficial de la rugosidad obtenida de los ensayos de desgaste a 
alta temperatura de la Haynes 282©. 
 
En la Figura 5.18 se puede observar el comportamiento de la evolución 
superficial del material en términos de la rugosidad con respecto a la distancia recorrida 
para la Haynes 282© desgastada a alta temperatura. El comportamiento presentado por 
la aleación en ambas condiciones térmicas se puede considerar similar entre sí, al existir 
una tendencia fluctuante con aumentos y disminuciones en los valores de rugosidad 
media (Ra). La tendencia fluctuante exhibida en los ensayos de desgaste a alta 
temperatura está relacionada a formación y desprendimiento de parches de material o 
partículas, que pueden ser metálicas u óxidos.  
 
Si se considera como un sistema tribológico dependiente fricción–rugosidad, 
como ha sido propuesto por Menezes [16], el comportamiento de la fricción y la 
rugosidad en la superficie en la Haynes 282© desgastada a alta temperatura, puede 
originarse por el endurecimiento de la aleación por debajo de la superficie y la presencia 
de parches o adhesiones de material sobre la superficie desgastada. El comportamiento 
de la evolución superficial obtenido a alta temperatura es similar al presentado a 




presencia de partículas adheridas en la superficie y un endurecimiento por debajo de la 
huella de desgaste en las muestras desgastadas a temperatura ambiente y alta 
temperatura.  
 
La Figura 5.19 presenta el análisis en sección transversal del perfil de 
microdurezas en escala Vickers, y la Figura 5.20 la deformación de la microestructura, 
en términos de deformación equivalente en tensión, por debajo de la huella de desgaste, 
para la aleación Haynes 282© desgastada a alta temperatura.  
 
 
Figura 5.19 Perfil de microdurezas en función de la profundidad por debajo de la 
superficie desgastada a alta temperatura de la aleación Haynes 282©. 
 
En la Figura 5.19 se observan valores de dureza elevados en zonas cercanas a la 
superficie desgastada, posteriormente una drástica disminución en éstos los valores, los 
cuales son relativamente cercanos a los obtenidos antes del ensayo, esto se presenta en 
ambas condiciones térmicas. Para el caso de la condición de material recibido 
(MR@AT) se obtuvo un valor de microdureza máximo de 467 HV, entretanto, para la 




térmicamente se tiene una disminución del valor de microdureza de 449 HV a alta 
temperatura en comparación con 492 HV obtenido a temperatura ambiente. En cambio, 
la condición de material recibido presentó un aumento en el valor de dureza de 467 HV 
desgastada a alta temperatura con respecto a lo obtenido a baja temperatura 435 HV. 
 
 
Figura 5.20 Deformación equivalente en tensión en función de la profundidad por debajo 
de la superficie de la aleación Haynes 282© a alta temperatura. 
 
La Figura 5.20 muestra la deformación plástica obtenida para el ensayo de 
desgaste a alta temperatura. Se puede apreciar un alto grado de deformación plástica 
producto del desgaste, donde, similar a lo obtenido a temperatura ambiente, la condición 
tratada térmicamente (TT@AT) presenta un valor ligeramente superior al obtenido para 
la condición de material recibido (MR@AT). Sin embargo, este comportamiento 
presenta valores menores comparados con los ensayos a temperatura ambiente. En la 
condición de material recibido desgastada a alta temperatura este valor fue de 3.23 en 
comparación con el valor de 5.49 desgastada a temperatura ambiente, y en la tratada 





Sumando el análisis obtenido por el perfil de durezas en la Figura 5.19 y la 
deformación en la Figura 5.20. La aleación Haynes 282© a alta temperatura presenta un 
comportamiento de endurecimiento que puede ser debido a la suma de dos factores, la 
propiedad mecánica de resistencia a alta temperatura que presenta esta aleación, y el 
endurecimiento de la microestructura producto de la deformación. Estos fenómenos han 
sido reportados anteriormente por Blau [26] y Kashani y col [28] para aleaciones base 
níquel desgastadas a alta temperatura. La mayor deformación plástica calculada para la 
condición tratada térmicamente se relaciona con mayores tamaños de grano y menor 
dureza, como ya fue discutido anteriormente. 
 
En la Figura 5.21 se muestra la temperatura instantánea en la superficie de 
contacto en función de la distancia recorrida obtenida para la aleación Haynes 282© 
durante los ensayos de desgaste a alta temperatura. Donde se obtuvo un valor promedio 
de temperatura de 630 ± 15°C a lo largo del ensayo. La temperatura máxima calculada 
en la superficie fue 645°C.  
 
 
Figura 5.21 Temperatura instantánea en la superficie de contacto en función de la 




La teoría de desgaste por oxidación propuesta por Quinn [30] propone una 
disminución en la cantidad de desgaste originado por el contacto de capas de óxido 
formadas en las superficies, comportamiento tribológico presente en esta investigación a 
alta temperatura para la aleación Haynes 282©. Tomando como referencia los resultados 
de pérdida en masa, coeficiente dimensional de desgate y coeficiente de fricción 
promedio obtenidos de los ensayos a alta temperatura y la teoría de Quinn, se puede 
sugerir un mecanismo de desgaste por oxidación moderado en combinación con desgaste 
abrasivo y adhesivo para la aleación Haynes 282© a alta temperatura. 
 
Los resultados obtenidos del análisis de las muestras en las superficies 
desgastadas, sección trasversal por debajo de la huella, así como la viruta producto del 
desgaste que apoyan esta hipótesis se presentan más adelante en la Sección 5.3. 
 
5.2.2 Desgaste de la aleación γ–TiAl 
 
5.2.2.1 Desgaste en la aleación γ–TiAl a baja temperatura 
 
La Figura 5.22 muestra la cinética de pérdida de material en masa para la 
aleación Ȗ–TiAl en los ensayos de desgaste a baja temperatura. Se puede observar que, 
en ambas condiciones térmicas, condición de material recibido (MR@TA) y tratada 
térmicamente (TT@TA), presentan valores de perdida en masa muy cercanos. Para la 
condición de material recibido se presentó una pérdida en masa de 13.8 mg, mientras 
que la aleación tratada térmicamente, la pérdida fue de 14 mg. Además, se puede 
observar, que existe un ligero aumento en la velocidad de pérdida de material en algunos 





Figura 5.22 Cinética de pérdida en masa de la Ȗ–TiAl desgastada a baja temperatura, en 
la condición de material recibido (MR@TA) y tratada térmicamente (TT@TA). 
 
Valores de pérdida de material de alrededor de 5 mm3 fueron reportados por 
Rastkar y Bell [31] para una aleación Ȗ–TiAl con microestructura equiaxial y trazas de 
colonias Ȗ/α2. Este valor es un poco mayor a los valores obtenidos para la aleación Ȗ–
TiAl en diferentes condiciones térmicas los cuales fueron 3 mm3 en la condición 
material recibido y 3.1 mm3 para la aleación tratada térmicamente esto, cuando los 
ensayos fueron realizados a baja temperatura. Además, se puede observar una ligera 
diferencia entre estos valores los cuales pueden ser debido a factores, como, una menor 
cantidad las fases Ȗ/α2  en la microestructura y a un menor valor de dureza de 350 HV, el 
cual está por debajo de los valores obtenidos en la condición tratada térmicamente 387 
HV y de material recibido 419 HV. 
 
El comportamiento similar de ambas condiciones de tratamiento térmico de la 
aleación Ȗ–TiAl, puede ser debido a la cercanía en la cantidad de colonias Ȗ/α2, donde la 
condición de material recibido presenta 26% y la tratada térmicamente 34% en términos 
de fracción área. Ambos valores son muy cercanos al valor promedio de 30% reportado 




observada entre los valores de pérdida de masa puede estar relacionada con lo reportado 
por Schwaighofer y col [7], donde, además de presentar un valor de 34% de fracción 
área de colonias Ȗ/α2 como ideal, destaca la importancia del tamaño de grano pequeño y 
morfología globular de la fase Ȗ, siendo la propiedad de ductilidad a temperatura 
ambiente la más beneficiada. Por lo tanto, puede sugerirse que el tamaño de grano (10 
μm) de la aleación y la cantidad de granos equiaxiales columnares (25% fracción área) 
que fueron obtenidos en la condición de tratamiento térmico son los causantes del ligero 
incremento de la pérdida de masa observada en estas condiciones.  
 
En la Figura 5.23 se muestra los valores de coeficiente dimensional de desgaste 
en función de la distancia recorrida para la aleación Ȗ–TiAl a baja temperatura. Al ser 
valores obtenidos mediante la información recabada por la pérdida de material en masa, 
se puede observar la misma tendencia de la Figura 5.22. En términos de coeficiente 
dimensional de desgaste se puede observar con mayor facilidad la ligera diferencia entre 
ambas condiciones térmicas, material recibido (MR@TA) con un valor de coeficiente 
dimensional de desgaste de k = 6.66 x 10-5 mm3/N–m y 7.11 x 10-5 mm3/N–m para la 
tratada térmicamente (TT@TA). 
 
Los valores obtenidos en términos de coeficiente dimensional de desgaste en este 
trabajo pueden ser comparados con investigaciones realizadas en aleaciones Ȗ–TiAl (Ti-
45Al2Cr-2Nb) con y sin reforzamiento de partículas en la microestructura, en la 
investigación realizada por Xu y col [32] con y sin la adición partículas de TiC se 
obtuvieron valores de coeficiente dimensional de desgaste de k = 31.3 x 10-5 mm3/N–m 
y 37.1 x 10-5 mm3/N–m, respectivamente. Por otra parte, Cheng y col [33] utilizando 
partículas de Ti2AlC obtuvieron valores de k = 15 x 10-5 mm3/N–m para la aleación sin 
refuerzo y 11.5 x 10-5 mm3/N–m para la aleación reforzada. Al hacer la comparación con 
los datos obtenidos en esta investigación se puede afirmar que la relación de 




el desgaste a baja temperatura con respecto a las aleaciones Ti-45Al2Cr-2Nb reforzadas 
con diferentes tipos de partículas.  
 
 
Figura 5.23 Coeficiente dimensional de desgaste a baja temperatura para la Ȗ–TiAl. 
 
Por otra parte, si se comparan los valores de coeficiente dimensional de desgaste, 
obtenidos en esta investigación, con las aleaciones utilizadas actualmente en la industria, 
se puede tomar como referencia el trabajo realizado por Straffelini y Molinari [34] en la 
aleación Ti-6Al-4V, la cual fue expuesta a desgaste deslizante a temperatura ambiente 
en condiciones moderadas de operación (v = 1 m/s y presión de contacto de 1 MPa), 
donde presentó un valor de k = 172.41 x 10-5 mm3/N–m. Siendo menores las 
condiciones utilizadas, presión de contacto y velocidad lineal, con respecto a esta 
investigación, se tiene un valor aproximadamente 25 veces más alto de coeficiente 
dimensional de desgaste. Esto sugiere un mejor desempeño en el comportamiento al 






Las mejores propiedades contra el desgaste de esta aleación, Ti-45Al-8Nb-0.17C, 
pueden estar relacionadas a la cantidad de niobio presente en la aleación, la cual es 8% 
atómico. Estudios realizados por Leyens y Peters [8], Loria [35] y Ding y col [36] 
muestran el efecto de la adición de niobio, donde conforme se aumenta la cantidad de 
niobio en la aleación se obtuvieron mejores propiedades mecánicas, como el esfuerzo de 
cedencia, resistencia a la termofluencia y a la oxidación. 
 
El coeficiente de fricción promedio obtenido a lo largo del ensayo de desgaste 
para la Ȗ–TiAl se presenta en la Figura 5.24. Se puede observar una tendencia fluctuante 
por parte de ambas condiciones térmicas, material recibido (MR@TA) y tratada 
térmicamente (TT@TA), expuestas al desgaste a baja temperatura. Los valores de 
coeficiente de fricción promedio finales para cada condición fueron μ = 0.75 para la 
condición de material recibido y 0.74 para la tratada térmicamente. El comportamiento 
semejante, en términos del coeficiente de fricción en la aleación, puede ser relacionado a 
los valores obtenidos en el coeficiente dimensional de desgates, los cuales fueron muy 
cercanos, con lo que se puede asumir tendría un comportamiento semejante a la fricción, 
comportamiento observado en el presente trabajo. 
 
La fluctuación en los valores del coeficiente de fricción promedio que presenta la 
aleación Ȗ–TiAl en ambas condiciones térmicas, se relaciona con el comportamiento de 
adhesión y atascamiento–deslizamiento o “stick–slip” de las aleaciones Ȗ–TiAl cuando 
son expuestas a desgaste contra superficies de acero. Rastkar y col [37,38] y Gialanella y 
Straffelini [39] reportaron un comportamiento en el coeficiente de fricción similar en las 
aleaciones Ti-45Al-2Nb-2Mn y Ti-45Al-2Nb-2Mn-1B desgastadas en contra de una 







Figura 5.24 Coeficiente de fricción promedio a lo largo de la distancia recorrida para la 
Ȗ–TiAl desgastada a baja temperatura. 
 
En la Figura 5.25 se muestra la evolución de la rugosidad en la superficie 
desgastada con respecto a la distancia recorrida para la Ȗ–TiAl en los ensayos de 
desgaste a baja temperatura. En la condición tratada térmicamente (TT@TA) se puede 
observar un comportamiento oscilatorio, el cual está relacionado con la formación y 
desprendimiento de material o adhesiones presentes en la superficie, comportamiento 
propuesto por Menezes [16] en sistemas tribológicos de la aleación Ȗ–TiAl desgastados 






Figura 5.25 Evolución superficial de la rugosidad obtenida de los ensayos de desgaste a 
baja temperatura de la Ȗ–TiAl. 
 
El comportamiento de la evolución superficial de la condición de material 
recibido (MR@TA) está relacionado a la remoción de material y generación de marcas 
de arado, la cual aumenta el valor de la rugosidad, en términos de Ra, conforme avanza 
el ensayo, seguido de un punto máximo y su continua disminución hacia el final de la 
prueba. Esto puede estar relacionado a lo propuesto por la teoría de Archard para 
desgaste por abrasión [20] donde la dureza del material puede evitar la penetración de 
asperezas y por consecuencia la deformación de la superficie del material suave, la 
condición de material recibido presenta una dureza mayor (419 HV) con respecto a la 
tratada térmicamente (387 HV). Donde existe una competencia entre el mecanismo de 
desgaste por abrasión y la dureza superficial de la aleación. 
 
El análisis de la sección transversal para la Ȗ–TiAl se presenta en las Figuras 5.26 
para el perfil de durezas a partir de la huella de desgaste y la deformación de la 
microestructura en la Figura 5.27, ambas Figuras están en función de la profundidad por 




En la Figura 5.26 se puede observar el perfil de dureza obtenido para los ensayos 
de desgaste a baja temperatura para ambas condiciones térmicas, material recibido 
(MR@TA) y tratada térmicamente (TT@TA). Ambas condiciones presentan un 
aumento en la dureza en la zona cercana a la superficie desgastada. Se logra apreciar un 
mayor grado de endurecimiento en la condición tratada térmicamente, lo cual puede 
estar relacionado a una mayor deformación de la microestructura por debajo de la 
superficie desgastada, esta suposición se puede confirmar, si se observa la condición 
tratada térmicamente (TT@TA) en la Figura 5.27, donde se presenta un valor cercano a 
5.5 en términos de deformación equivalente en tensión, seguido de una continua 
disminución hasta llegar a una distancia de 80 μm, distancia donde, en valores de 
microdureza, comienza a presentar una tendencia cercana al valor de dureza promedio 
antes del desgaste. 
 
 
Figura 5.26 Perfil de microdurezas en función de la profundidad por debajo de la 
superficie desgastada a baja temperatura de la  Ȗ–TiAl. 
 
La condición de material recibido (MR@TA) en la Figura 5.26, de igual manera, 
presenta un aumento en los valores de dureza en las zonas cercanas a la superficie 




distancia menor con respecto a la tratada térmicamente. Además, al observar el 
comportamiento que presentó la condición de material recibido en la Figura 5.27, en 
términos de deformación equivalente en tensión, se puede observar valores menores en 
comparación con los obtenidos en la condición tratada térmicamente (TT@TA), 
distancia por debajo de la superficie desgastada que concuerdan con la posible zona de 
endurecimiento por deformación. 
 
 
Figura 5.27 Deformación equivalente en tensión en función de la profundidad por debajo 
de la superficie desgastada a baja temperatura de la Ȗ–TiAl. 
 
Analizando el comportamiento de la aleación Ȗ–TiAl en ambas condiciones 
térmicas, se puede sugerir la existencia de una zona endurecida por deformación 
presente por debajo de la superficie desgastada. Bentley y col [40] y Sharman y col [41] 
reportaron la presencia de una zona endurecida por deformación para la Ti-45Al-2Nb-
2Mn, con un valor cercano a 1 mm y 0.25 mm de profundidad, valores similares a los 
obtenidos en esta investigación, para las condiciones térmicas, tratada térmicamente y de 





La temperatura instantánea calculada para los ensayos de desgasta para la Ȗ–TiAl 
a baja temperatura con respecto a la distancia recorrida se presenta en la Figura 5.28. Se 
puede observar un aumento de temperatura al inicio del ensayo hasta llegar a una 
temperatura promedio de 126 ±15°C, la cual tiende a mantenerse hasta completar la 
prueba de desgaste.  
 
 
Figura 5.28 Temperatura instantánea en la superficie de contacto en función de la 
distancia recorrida para la Ȗ–TiAl desgastada a baja temperatura. 
 
El valor de temperatura instantánea en la superficie de contacto calculado es 
cercano a los valores obtenidos por Gialanella y Straffelini [39] para una aleación Ti-
48Al-2Cr-2Nb-1B en condiciones de desgaste deslizante la cual fue reportada por 
encima de 100°C para una carga de 100 N y velocidad de 0.68 m/s, y en el rango de 







5.2.2.2 Desgaste en la aleación γ–TiAl a alta temperatura 
 
En la Figura 5.29 se puede observar cinética de la pérdida de material para la Ȗ–
TiAl desgastada a alta temperatura. Se aprecia que la condición de material recibido 
(MR@AT) presenta una mayor cantidad de perdida de material con respecto a la 
condición tratada térmicamente (TT@AT). El comportamiento que presenta a alta 
temperatura esta aleación es diferente con lo observado a baja temperatura. Donde la 
condición de material recibido perdió 3.8 mg de material y la condición de tratamiento 
térmico 2.4 mg. Por lo tanto, presenta mejores propiedades contra el desgaste la 
condición tratada térmicamente. 
 
 
Figura 5.29 Cinética de pérdida en masa de la Ȗ –TiAl desgastada a alta temperatura, en 
la condición de material recibido (MR@AT) y tratada térmicamente (TT@AT). 
 
La disminución en la pérdida de material con respecto a las pruebas realizadas a 
baja temperatura está relacionado directamente con la aparición de capas de óxido 
protectoras sobre la superficie en las aleaciones Ȗ–TiAl cuando éstas son desgastadas a 




las aleaciones Ȗ-TiAl y Ti-48Al-2Cr-2Nb desgastadas a temperaturas por encima de 
400°C, respectivamente.  
 
La menor pérdida de material registrada por la condición tratada térmicamente 
con respecto a la de materia recibido, puede estar relacionada al desempeño de las 
microestructuras presentes en cada condición térmica. Aún y cuando, ambas condiciones 
térmicas de la aleación presenta una microestructura y porcentajes de fases cercanos, la 
variación en el área de la microestructura laminar para la tratada térmicamente es mayor 
(34%). Las variaciones en la microestructura para una misma aleación Ȗ–TiAl puede 
presentar una diferencia importante en el desempeño a alta temperatura, tal es el caso de 
lo reportado Kothari y col [15] donde, para la aleación Ti-48Al-2Cr-2Nb, la 
modificación en la microestructura dúplex con diferentes tamaño de grano Ȗ y colonias 
Ȗ/α2 presentó diferente desempeño en las propiedades mecánicas a temperaturas por 
encima de 400°C, siendo la microestructura dúplex, similar la obtenida en la condición 
de tratada térmicamente, la que obtuvo el mejor desempeño en propiedades mecánicas. 
 
En la Figura 5.30 se presenta el coeficiente dimensional de desgaste en función 
de la distancia recorrida, obtenido para los ensayos de desgaste a alta temperatura. Se 
puede observar una tendencia similar en las etapas iniciales en ambas condiciones 
térmicas, de material recibido (MR@AT) y tratada térmicamente (TT@AT), seguido de 
un aumento constante del valor del coeficiente dimensional de desgaste en la condición 
de material recibido. Por otra parte, la condición tratada térmicamente presenta una 
tendencia a disminuir el valor del coeficiente en las etapas finales de la prueba de 
desgaste. Los valores de coeficiente dimensional de desgaste obtenidos al final de los 
ensayos fueron 1 x 10-5 y 6.3 x 10-6 mm3/N–m, para la condición de material recibido y 






Figura 5.30 Coeficiente dimensional de desgaste a alta temperatura para la Ȗ–TiAl. 
 
Sun y col [42] han reportado valores de coeficiente dimensional de desgaste, 
cercanos a los obtenidos en esta investigación k = 2 x 10-5 mm3/N–m para aleaciones 
TiAl desgastadas a alta temperatura (800°C). Mientras, Rainforth obtuvo k = 2.48 x 10-5 
mm
3/N–m para un recubrimiento depositado sobre la aleación Ȗ–TiAl expuesto a alta 
temperatura. Ambas investigaciones presentan valores por encima de los obtenidos en 
esta investigación, por lo que se puede sugerir, que esta aleación presenta un mejor 
desempeño contra el desgaste a alta temperatura. 
 
El coeficiente de fricción promedio en función de la distancia recorrida obtenido 
para los ensayos de desgaste a alta temperatura para la Ȗ–TiAl se muestra en la Figura 
5.31. Se pueden observar para ambas condiciones térmicas, de material recibido 
(MR@AT) y tratada térmicamente (TT@AT), una tendencia fluctuante conforme 
avanza el ensayo de desgaste a alta temperatura. El valor de coeficiente promedio para la 
condición de material recibido fue 0.85 y 0.97 para la tratada térmicamente. Los valores 
de coeficiente de fricción promedio final en los ensayos a alta temperatura fueron 




condición de material recibido presentó μ = 0.75, mientras en la condición de 
tratamiento térmico fue de 0.74. 
 
 
Figura 5.31 Coeficiente de fricción promedio a lo largo de la distancia recorrida para la 
Ȗ–TiAl a alta temperatura. 
 
La tendencia oscilante o fluctuante que presenta la aleación Ȗ–TiAl a alta 
temperatura es similar a lo presentado en los ensayos de desgaste a baja temperatura. La 
fluctuación en los valores de coeficiente de fricción promedio pueden estar relacionado 
con el comportamiento adhesivo y de atascamiento–deslizamiento “stick–slip” en las 
aleaciones Ȗ–TiAl cuando son expuestas al desgaste contra un acero, lo cual ha sido 
reportado por Rastkar y col [37,38] y Gialanella y Straffelini [39]. Así mismo, 
investigaciones realizadas por Pauschitz y col [29] han relacionado este 
comportamiento, al crecimiento de capas de óxido muy duras y frágiles, como lo pueden 
ser el TiO2 y Al2O3 reportadas por Gialanella y Straffelini [39] para aleaciones Ȗ–TiAl, 
las cuales pueden proteger y disminuir el desgaste en cierto grado, sin embargo, el 





En la Figura 5.32 se presenta la evolución superficial de la rugosidad para la Ȗ–
TiAl en función de la distancia recorrida durante los ensayos de desgaste a alta 
temperatura. Se puede observar una tendencia similar a lo obtenido en el desgaste a baja 
temperatura en ambas condiciones térmicas. Donde, la condición de material recibido 
presenta un aumento gradual en el valor de la rugosidad hasta un máximo y posterior 
disminución de este valor. Por otra parte, la condición tratada térmicamente (TT@AT) 
presenta oscilaciones de aumento y disminución del valor de la rugosidad a lo largo de la 
prueba hasta llegar a un valor muy cercano al obtenido para la condición de material 
recibido. Donde los valores finales fueron Ra = 0.66 y 0.69 μm, condición de material 
recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
 
Figura 5.32 Evolución superficial de la rugosidad obtenida de los ensayos de desgaste a 
alta temperatura para la Ȗ –TiAl. 
 
La tendencia que presenta el comportamiento superficial, en términos de 
rugosidad, en ambas condiciones térmicas está relacionada con la adhesión y/o 
desprendimiento de partículas sobre las superficies de contacto, estas partículas pueden 
formar parches, ya sea metálicos o cerámicos (óxidos), si se considera que se realizó el 




formando capas de óxido sobre las superficies de contacto. Esto puede estar relacionado 
a la aparición de óxidos de titanio y aluminio sobre superficies de aleaciones Ȗ–TiAl 
desgastadas a alta temperatura reportadas por Xu y col [32], Sun y col [42], y que ha 
sido reportadas por Gialanella y Straffelini [39] como óxidos muy duros y frágiles. 
 
En las Figuras 5.33 y 5.34 se presenta el análisis de la sección transversal de las 
muestras desgastadas a alta temperatura para la Ȗ–TiAl. En la Figura 5.34 se presenta el 
perfil de microdurezas obtenido para ambas condiciones térmicas. Se puede observar un 
aumento en los valores de microdureza, en la escala Vickers, en la zona cercana a la 
superficie desgastada, para ambas condiciones. 
 
La condición tratada térmicamente (TT@AT) presenta un mayor valor de dureza, 
433 HV, con respecto al valor antes de la prueba de desgaste, 387 HV, seguido de una 
tendencia a regresar éste valor y posterior comportamiento conocido como efecto de 
ablandamiento por deformación o temperatura, el cual ha sido reportado por Menezes 
[16] y Suh [21] en estudios realizados en sistemas metálicos con deformación por debajo 
de la superficie desgastada. Por su parte la condición de material recibido presentó una 






Figura 5.33 Perfil de microdurezas en función de la profundidad por debajo de la 
desgastada a alta temperatura de la Ȗ–TiAl. 
 
En la Figura 5.34 se puede observar la deformación de la microestructura, en 
términos del valor equivalente en tensión, con respecto a la profundidad por debajo de la 
superficie desgastada para la Ȗ–TiAl desgastada a alta temperatura, donde, la condición 
tratada térmicamente (línea celeste segmentada) presenta una mayor deformación bajo la 
superficie, lo cual concuerda con el alto valor de dureza obtenido en la Figura 5.34 para 
esta condición térmica, con lo que se puede sugerir, que presenta un endurecimiento por 
deformación, tal es el mismo caso que presenta la condición de material recibido, 
aunque en menor magnitud, en términos de esfuerzo de tensión equivalente, también 
presenta un grado de deformación en la microestructura por debajo de la superficie. 
Ambas condiciones térmicas coinciden con lo discutido en el párrafo anterior y fue 
propuesto por Menezes [16] y Suh [21]. 
 
La Figura 5.35 presenta la temperatura instantánea obtenida para los ensayos de 
desgaste de la Ȗ–TiAl a alta temperatura. Donde se puede observar una temperatura 
constante a lo largo del ensayo de desgaste de 472 ± 10°C, la temperatura en la 





Figura 5.34 Deformación equivalente en tensión en función de la profundidad por debajo 
de la superficie desgastada a alta temperatura de la Ȗ–TiAl. 
 
 
Figura 5.35 Temperatura instantánea en la superficie de contacto en función de la 







5.3 Mecanismos de desgaste en las aleaciones avanzadas 
 
En esta Sección se presenta el análisis superficial, sección transversal y viruta de 
desgaste recolectada de ambas aleaciones avanzadas, Haynes 282© y Ȗ–TiAl, 
desgastadas a baja y alta temperatura, mediante la técnica de microscopia electrónica de 
barrido, MEB, con los diferentes detectores “BSE” y “SE”, además del análisis por 
difracción de rayos–X en la viruta recolectada de los ensayos, cuando esto fue posible. 
 
5.3.1 Mecanismos de desgaste en la Haynes 282© 
 
5.3.1.1 Mecanismos de desgaste en la Haynes 282© a baja temperatura 
 
La Figura 5.36 muestra la superficie desgastada a baja temperatura de la aleación 
Haynes 282© en la condición de material recibido (a) y tratada térmicamente (b), la 
imagen fue tomada en el MEB en el modo de electrones retrodispersados “BSE” en 
ambas condiciones. Se puede observar en ambas condiciones la deformación plástica 
ocasionada por el desgaste, (señalada por las fechas en las imágenes), además de la 
presencia de adhesiones de material, también conocidos como parches, sobre la 
superficie. La aleación en condición tratamiento térmico presenta una mayor cantidad de 
material desplazado, en forma de deformación plástica, en las zonas cercanas a las 
orillas de la muestra, lo cual está relacionado al mayor tamaño de grano presente en esta 
condición térmica, esto ya ha sido reportado por Tekin y Malayoglu [15] y Lu y col [16] 
para aleaciones base níquel como ya fue discutido en la Sección 5.2.1.1 y concuerda con 





En la Figura 5.37 se presenta un acercamiento a las superficies, en diversas zonas 
de interés, la superficie desgastada por marcas de arado (a y d), adhesiones de material 
sobre la superficie (b y e), y fracturas y deformación de los parches (c y f). Las imágenes 
superiores son de la condición de material recibido (a, b y c), mientras las inferiores son 
de la condición tratada térmicamente (d, e y f). 
 
 
Figura 5.36 Micrografías por MEB–“SE” de la superficie desgastada a baja temperatura 
de la Haynes 282© en las condiciones térmicas de material recibido (a) y tratada 
térmicamente (b). 
 
La presencia de adhesiones de material en la superficie en ambas condiciones 
térmicas, Figura 5.37b y 5.37e, condición de material recibido y tratada térmicamente, 
respectivamente. Puede estar relacionado a la remoción de material debido al contacto 
entre la superficie dura (acero D2) con otra de menor dureza (Haynes 282©), esto 
concuerda con la teoría de Archard de desgaste adhesivo [20] y sugiere una deformación 
plástica producto del contacto de las superficies y desprendimiento de material por los 
esfuerzos cortantes generados en la superficie de la aleación Haynes 282© [22]. 
 
En las micrografías de la Figura 5.37c y 5.37f, se presenta la formación de grietas 
y zonas de desprendimiento de las adhesiones de material encontradas en la superficies 






de ambas condiciones térmicas, material recibido y tratada térmicamente, 
respectivamente. La presencia de esto, sugiere el desprendimiento de partículas de 
material y formación de grietas y/o fracturas en las adhesiones o sobre la superficie del 
material, lo cual está relacionado al mecanismo de desgaste por abrasión [16,43]. Por 
otra parte, la presencia de marcas de arado en la superficie y fracturas en las zonas que 
muestran adhesión, como lo muestra las micrografías de la Figura 5.36a y 5.37a para la 
condición de material recibido, y, 5.36b y 5.37d para la tratada térmicamente, puede 
sugerir la existencia de un mecanismo de desgaste abrasivo por deformación plástica en 
tres–cuerpos. 
 
Con la finalidad de conocer la existencia o ausencia de óxidos sobre las 
superficies desgastadas, se realizó el análisis puntual semicuantitativo por energía 
dispersa de elementos y mapeo de rayos–X, la Figura 5.38 muestra el análisis de los 
puntos P1 a P4 señalados en las micrografías 5.37b y 5.37e, donde se puede observar la 
presencia de hierro y los principales elemento de la matriz del acero con el cual fueron 
fabricados los discos de desgaste, así como la ausencia de oxígeno en los cuatro puntos 
señalados en las micrografías.  
 
En la Figura 5.39 se presenta el mapeo de rayos–X de concentración de 
elementos presentes en la superficie para la condición de material recibido (a) y tratada 
térmicamente (b), las imágenes se adquirieron  mediante el detector de electrones 
retrodispersados. Se observa la presencia de pequeñas partículas dispersas de hierro y 
oxígeno en la superficie. La presencia de estas partículas es debido a la interacción del 






Figura 5.37 Micrografías por MEB–“SE” de la Haynes 282© desgastada a baja 
temperatura mostrando marcas de arado en la superficie (a, d), adhesiones de material 
(b, e) y fracturas y deformación de las adhesiones (c, f), para la condición de material 
recibido y tratada térmicamente, respectivamente.  
 
La presencia de las partículas de óxido de hierro sugieren la trasferencia de 
material a la superficie de la aleación Haynes 282©, lo cual puede ser posible debido a 
la alta dureza que presenta el acero D2 (800 HV) y a la temperatura alcanzada durante el 
ensayo de desgaste la cual fue aproximadamente 587°C, temperatura a la cual Sharman 
[21] encontró la presencia de óxidos de hierro en sistemas tribológicos deslizantes en 
aceros. 
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Figura 5.38 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.38, superficie desgastada (P1 
y P3) y parches metálicos (P2 y P4), condición de material recibido y tratada 
térmicamente, respectivamente. 
 
Los espectros de composición química elemental de los puntos marcados con alta 
concentración  de oxígeno y hierro observados en el mapeo de rayos–X para cada 
condición térmica de la Figura 5.39, se presentan en la Figura 5.40, donde el punto con 
mayor intensidad del elemento hierro mostrado en la Figura 5.39a de la condición de 
material recibido se presenta en el espectro de la Figura 5.40a y el punto rico en hierro 
de la Figura 5.39b para la condición tratada térmicamente en el espectro de la Figura 
5.40b. Con lo cual se puede sugerir que las partículas ricas en hierro y oxigeno son 
óxidos de hierro provenientes del acero D2. 
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Figura 5.39 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en las muestras 
desgastadas a baja temperatura de la Haynes 282© en condición de material recibido (a) 
y tratada térmicamente (b). 
 
 
Figura 5.40 Análisis mediante MEB–“EDX” de los puntos ricos en hierro y oxigeno de 
la Figura 5.39, en las condiciones de material recibido (a) y tratada térmicamente (b). 
 
Con la información obtenida del análisis mediante el MEB–“EDX” en las 
superficies desgastadas de ambas condiciones térmicas de la Haynes 282©, se puede 
sugerir un desgaste metálico–plástico debido a la deformación plástica en la superficie 
de las muestras y la presencia de parches del tipo metálico, el cual ha sido reportado para 

































































autores reportaron comportamientos similares a los presentados en esta parte de la 
investigación, como lo son, el coeficiente de fricción, deformación plástica, ausencia de 
óxidos y la presencia de parches o adhesiones metálicas en la superficie desgastada. 
 
En análisis de la sección trasversal para cada condición térmica desgastada a baja 
temperatura para la Haynes 282© se muestra en las imágenes 5.41, para la condición de 
material recibido (a, b y c) y tratada térmicamente (d, e y f). 
 
 
Figura 5.41 Micrografías por MEB–“BSE” de la sección transversal de la Haynes 282© 
desgastada a baja temperatura mostrando, deformación de la microestructura (a y d), 
fracturas (b y e) y presencia de partículas en la capa tribológica (c y f) en las condiciones 




























En las micrografías de material recibido, 5.41a, y tratada térmicamente, 5.41f, se 
observa la presencia de una capa tribológica en la superficie desgastada en ambas 
condiciones térmicas, así como, la deformación de la microestructura en la dirección del 
deslizamiento (derecha a izquierda). La capa tribológica no es continua a lo largo de la 
superficie desgastada, esto puede estar relacionado con la presencia de parches metálicos 
y desprendimiento del sustrato, lo cual fue observado en el análisis superficial y está 
relacionado al mecanismo de desgaste adhesivo presente en esta investigación y el cual 
ya fue discutido en párrafos anteriores. 
 
Adicionalmente, se presenta una mayor deformación de la microestructura por 
debajo de la superficie desgastada en la condición tratada térmicamente, Figura 5.41c, 
con respecto a la condición de material recibido, 5.41a. Esto, también ha sido observado 
por Tekin y Malayoglu [17] y Lu y col [18] quienes reportaron una correlación entre el 
aumento en la deformación plástica y remoción de material relacionado a un tamaño de 
grano más grande en aleaciones base níquel. 
 
Por otra parte, se puede apreciar la fractura de carburos en la microestructura 
para ambas condiciones térmicas, material recibido, Figura 5.41b, y tratada 
térmicamente, 5.41f, Así mismo, la evidencia de fracturas a través del límite de grano, 
también conocida como fractura intergranular, fue observada en la condición tratada 
térmicamente y se muestra en la Figura 5.41e. Este comportamiento está relacionado con 
la teoría de desgaste por delaminación propuesta por Suh [21] donde la fractura de 
carburos o inclusiones promueven la generación de grietas por debajo de la superficie y 
ha sido reportado por Makuch y col [44] para dos diferentes aleaciones base níquel. 
 
Se puede observar en la capa tribológica presente en las micrografías de las 




puntos observados en la capa tribológica se presentan en la Figura 5.42. Las partículas 
analizadas en la condición de material recibido fueron principalmente con picos de 
mayor intensidad en elementos como carbono, titanio y molibdeno como lo muestra el 
espectro de la Figura 5.42a, mientras la condición tratada térmicamente presentó una 
combinación de partículas con espectros con alta intensidad en carbono, titanio, cromo y 
molibdeno, Figura 5.42. El análisis de las partículas presentes en la capa tribológica 
obtenido mediante “EDS” sugiere que, en la condición de material recibido las partículas 
abrasivas son carburos titanio–molibdeno del tipo MC, (Ti, Mo)C y en la condición 
tratada térmicamente, carburos de titanio–molibdeno, (Ti, Mo)C, además de carburos de 




Figura 5.42 Análisis mediante MEB–“EDX” de las partículas presentes en las 
micrografías 5.42c y 5.42f, a) carburo de molibdeno–titanio, (Ti, Mo)C, y carburo de 
cromo–molibdeno, (Cr, Mo)23C6. 
 
En la Figura 5.43 se muestra el mapeo de elementos para ambas condiciones 
térmicas, material recibido (a) y tratada térmicamente (b). Se puede observar una débil 
señal del elemento hierro y oxígeno, mientras donde se presenta la señal del elemento 
níquel no se observa presencia de oxígeno. Con esta información puede sugerirse un 
desgaste principalmente del tipo metálico y la presencia de parches principalmente 
compuestos por la matriz de la aleación Haynes 282©. 
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Figura 5.43 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en las muestras 
desgastadas a baja temperatura de la sección transversal de la Haynes 282© en 
condición de material recibido (a) y tratada térmicamente (b). 
 
En la Figura 5.44 se puede observar la viruta de desgaste que fue recolectada 
durante el ensayo de desgaste a baja temperatura, mientras en la Figura 5.45 se presenta 
el análisis químico de las partículas P1 a P4 en las micrografías y el correspondiente 
análisis por difracción de rayos–X correspondiente para cada viruta de desgaste de la 
Figura 5.46. 
 
Ambos productos de desgaste muestran una morfología tipo laminar con tamaños 
promedio muy cercanos, 150 μm. El análisis químico de los puntos marcados P1 y P2 
para la condición de material recibido en la micrografía de la Figura 5.44a, se muestra en 
la Figura 5.45 donde se puede apreciar la presencia de zonas con concentraciones de 
oxígeno, cromo y hierro en la partícula P2, mientras para la partícula P1 se observa una 
concentración similar a la obtenida para la matriz de la aleación. Un caso similar se 
presenta en la condición tratada térmicamente, donde existen zonas con concentraciones 








elementos similares a los presentes en la matriz austenítica en la partícula P3. Sin 
embargo, la cantidad de partículas con presencia de oxígeno, hierro y cromo son 
mínimas comparadas con la cantidad viruta proveniente de las muestras de Haynes 




Figura 5.44 Micrografías por MEB–“BSE” de la viruta de desgaste con morfología 
laminar producto de las pruebas a baja temperatura, a) material recibido y b) tratada 
térmicamente de la Haynes 282©. 
 
El análisis por difracción de rayos–X mostrado en la Figura 5.46 muestra la 
condición de material recibido de la aleación Haynes 282© antes del ensayo de desgaste 
(línea negra), la viruta de desgaste de las condiciones de material recibido (línea azul) y 
tratada térmicamente (línea verde) producto de los ensayos de desgaste a baja 
temperatura. Donde, se puede observar la intensidad en los picos correspondientes a la 
matriz Ȗ/Ȗ’ en los tres espectros de difracción, no se observa la presencia de fases 
distintas a lo obtenido en la Figura 5.3, como podrían ser, óxidos u otros productos de 

















Figura 5.45 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.44, viruta de desgaste de la 
condición de material recibido (P1 y P3) y tratada térmicamente (P2 y P4) de la Haynes 
282© desgastada a baja temperatura. 
 
La morfología tipo laminar en la viruta de desgaste está relacionada con un 
mecanismo de desgaste por delaminación, mecanismos de arado y desprendimiento de 
material de la superficie por esfuerzos cortantes cercanos al esfuerzo de cedencia del 
material [43], este comportamiento ha sido reportado por Jiang y col [46] para una 
aleación base níquel con desgaste del tipo metálico severo. 
 
Dada la información recabada, se sugiere el mecanismo de desgaste metálico–
plástico severo como el principal mecanismo de degradación de la Haynes 282© a baja 
temperatura, así como la contribución de mecanismos como delaminación, adhesión y 
abrasión. Siendo la condición térmica con tratamiento térmico la más afectada por el 
mayor tamaño de grano y menor dureza registrada con respecto a la condición de 
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Figura 5.46 Espectro de difracción de rayos–X de la aleación Haynes 282© en la 
condición de material recibido antes del ensayo de desgaste (MR), y virutas de desgaste 
de la condición de materia recibido (MR@TA) y tratada térmicamente (TT@TA), a baja 
temperatura. 
 
5.3.1.2 Mecanismos de desgaste en la Haynes 282© a alta temperatura 
 
En la Figura 5.47 se muestran las micrografías de la superficie desgastada 
producto de los ensayos realizados a alta temperatura, se puede observar en ambas 
condiciones térmicas, material recibido (a) y tratada térmicamente (b), la presencia de 
zonas de deformación plástica, señaladas por las flechas, y adhesiones sobre la 
superficie. Así mismo, se puede observar marcas de arado sobre la superficie en la 
dirección de desgaste (derecha a izquierda). La deformación plástica observada para los 
ensayos de desgaste a alta temperatura es considerablemente menor comparada lo 
obtenido a baja temperatura, como se puede apreciar en la Figura 5.36. 
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Figura 5.47 Micrografías por MEB-“SE” de la superficie desgastada a alta temperatura 
de la Haynes 282© en las condiciones térmicas de material recibido (a) y tratada 
térmicamente (b). 
 
La menor deformación plástica presentada en los ensayos de desgaste a alta 
temperatura, para ambas condiciones térmicas, puede estar relacionado al aumento del 
esfuerzo de cedencia a alta temperatura. Esto ha sido reportado por Blau y col [26] y 
Kashani y col [28] para aleaciones avanzadas base níquel expuesta a desgasta a alta 
temperatura. 
 
En la Figura 5.48 se presenta un acercamiento a las zonas de interés de la 
superficie desgastada a alta temperatura de cada condición térmica, material recibido (a, 
b y c) y tratada térmicamente (d, e y f). Se puede observar en las micrografías 5.48a y 
5.48d la presencia de marcas de arado profundas y deformación plástica en la superficie 
como consecuencia del contacto de las superficies. Por otra parte, adhesiones de óxido 
(tono gris obscuro) sobre la superficie de la aleación (tono gris claro) se presentan en las 
Figuras 5.48b y 5.48e, esto se puede sugerir debido a los análisis de químico de los 
puntos P1 a P4 los cuales son presentados en la Figura 5.50. Desprendimiento de 
material, así como, adhesión de partículas metálicas en las superficies se aprecian en las 









Figura 5.48 Micrografías superficie de la Haynes 282© desgastada a alta temperatura, 
mostrando marcas de arado y deformación plástica (a y d) mediante el MEB–“SE”, 
adhesiones de óxido en la superficie (b y e) y adhesiones metálicas (c y f) mediante el 
MEB–“BSE”, para las condiciones de material recibido y tratada térmicamente, 
respectivamente. 
 
La presencia de parches y partículas de óxido incrustadas en la superficies de la 
Haynes 282© desgastada a alta temperatura, Figuras 5.48b y 5.48e, puede ser la razón de 
la reducción de cerca de tres veces en el coeficiente de desgaste dimensional a alta 
temperatura con respecto al presentado a baja temperatura. Éste comportamiento puede 
estar relacionado a un efecto disminución del contacto metálico de las superficies por 
parte del óxido presente en las superficies [16] y la deformación que se presenta en los 
parches de óxido, comportamiento que se puede atribuir a la plasticidad del óxido por 
exposición a alta temperatura, lo cual ha sido reportado por Bulut–Coskun y col [19] y 

























Por otra parte, el incremento que presentó esta aleación en el valor del 
coeficiente de fricción promedio (Figura 5.17) podría relacionarse con el 
comportamiento frágil y de poca adherencia de capas tribológicas, principalmente 
óxidos, dando como resultado el desprendimiento de las capas tribológicas y generando 
un proceso de desgaste abrasivo en tres–cuerpos, este comportamiento ha sido reportado 
en aleaciones base níquel desgastadas a alta temperatura por Pauschitz y col [29]. 
 
La Figura 5.49 muestra el análisis de las zonas P1 a P4 en la Figura 5.48, donde 
para la condición de material recibido de la Figura 5.48b se analizaron las zonas 
marcadas como P1 y P2, las cuales presentan diferente composición química, esto lo 
sugiere la diferencia de tonalidades en las micrografías adquiridas  mediante el MEB–
“BSE” (5.48b, 5.48e, 5.48f y 5.48g). Para la condición tratada térmicamente de la Figura 
5.48e se utilizó la misma consideración para el análisis de las zonas P3 y P4. 
 
Se puede observar la presencia de oxígeno en grandes cantidades en las 
adhesiones P2 y P4, lo cual sugiere la presencia de óxidos con contenidos de cromo, 
hierro y níquel, además se presenta la señal del elemento fósforo, el cual esta reportado 
como impureza en el acetileno [47], gas utilizado como combustible en el calentamiento 
de los ensayos de desgaste a alta temperatura. Por otra parte las zonas P1 y P3 presentan 
los elementos previamente reportados para la matriz austenítica níquel.  
 
En las Figuras 5.50 y 5.51 se presentan los mapeos de rayos–X de concentración 
de elementos presentes en la superficie desgastada a alta temperatura de la Haynes 282© 
en condición de material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. Se puede 
observar, en ambas condiciones térmicas, la presencia de oxígeno, cromo, hierro y 
níquel sobre la superficie de la aleación, lo cual apoya la teoría de la formación una capa 




análisis puntal semicuantitivo de elementos realizado en las Figuras 5.48b y 5.48e. 
Siendo el cromo y el níquel los elementos provenientes de la Haynes 282© y el hierro 
por parte del acero D2, lo cual ha sido reportado por Xin y col [48] en aleaciones 
avanzadas base níquel desgastadas a alta temperatura en contra de un acero. 
 
 
Figura 5.49 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.48, superficie desgastada (P1 
y P3) y parches de óxido (P2 y P4), condición de material recibido y tratada 
térmicamente, respectivamente. 
 
La presencia de fracturas, deformación plástica, desprendimiento de material y 
marcas profundas de arado profundas, así como de óxidos ricos en cromo, hierro y 
níquel en la superficies desgastadas a alta temperatura de la aleación Haynes 282©, para 
ambas condiciones térmicas, está relacionado al mecanismo de desgaste abrasivo por 
deformación plástica cuando una aleación avanzada base níquel es desgastada a alta 
temperatura en contra de un acero, el cual ha sido reportado por Makuch y col [44]. 
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Figura 5.50 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en la muestra 
desgastadas a alta temperatura de la Haynes 282© en condición de material recibido. 
 
 
Figura 5.51 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en la muestra 












Por otra parte, la aleación tratada térmicamente presentó la aparición de óxidos 
ricos en aluminio y titanio, además de nitruros de titanio. La Figura 5.52 presenta el 
análisis de puntual de las zonas marcadas por las flechas, nombradas como P1, P2 y P3, 
así mismo la Figura 5.53 presenta el mapeo de rayos–X de la zona donde se presentó el 
fenómeno de degradación. La aparición de islas de óxidos de aluminio, Al2O3, y titanio, 
TiO2, está relacionada a la difusión del oxígeno a través de la aleación el cual reacciona 
con los elementos de aluminio y titanio componentes de la fase gama prima Ȗ’–Ni3(Al, 
Ti), esto puede promover una zona libre de Ȗ’, la cual debido a las diferencias en 
propiedades mecánicas puede provocar fallas por desprendimiento. 
 
Así mismo, el desarrollo de nitruros de titanio, TiN, se presenta debido a la 
difusión de nitrógeno en la aleación, el cual está presente tanto en el aire como en el 
acetileno, con que se puede considerar se encuentra en grandes cantidades. Los nitruros 
de titanio se han encontrado en zonas libres de Ȗ’ y localizados cerca de los óxidos ricos 
en aluminio. Pérez–González y col [49] han reportado este fenómeno en la Haynes 282© 
degradada a alta temperatura en aire quieto, presentando este comportamiento por 
debajo de la superficie, la aparición del fenómeno en la superficie desgastada esta 
investigación, puede ser originado por la remoción de material superficial hasta llegar a 
la zona donde se observó este fenómeno de degradación reportado previamente por 
Pérez–González y col, como ya fue mencionado.  
 
El mapeo de rayos–X presenta la concentración de las islas de óxido ricas en 
aluminio y titanio, donde se puede observar la gran cantidad de islas de óxido ricas en 
aluminio y una cantidad moderada de islas ricas en titanio. Comportamiento similar a lo 







Figura 5.52 Micrografía por MEB–“BSE” de la Haynes 282© en la condición tratada 
térmicamente y desgastada a alta temperatura, presentando el análisis mediante MEB–
“EDX” de las islas de óxidos y nitruros. 
 
 
Figura 5.53 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” de la Haynes 282© 
en condición tratada térmicamente de la zona presentada en la Figura 5.53, observe la 







































































En la Figura 5.54 se presenta la sección transversal de la aleación Haynes 282© 
desgastada a alta temperatura en las condiciones de material recibido (a, b y c) y tratada 
térmicamente (c, d y e). Se puede observar la deformación de la microestructura por 
debajo de la superficie desgastada en ambas condiciones, donde a simple vista se 
observa una deformación similar a la presentada en el desgaste a baja temperatura. De 
igual manera, se presenta la fractura de carburos cercanos a la superficie, Figuras 5.54b 
y 5.54e, esto puede ser producto de la deformación plástica en la microestructura, 
además, se puede observar una mayor presencia de carburos en la condición de material 
recibido en Figura 5.54b. En las micrografías 5.54c y 5.54f se muestra la capa 
tribológica producto del desgaste, se puede observar una mezcla de varias capas, las 
cuales se pueden asumir como capas metálicas (gris claro) y capas de óxidos (gris 
obscuro), el análisis químico y mapeo de rayos–X de las capas tribológicas se presenta 
más adelante. 
 
La deformación de la microestructura de la Haynes 282© en el desgaste a alta 
temperatura se presenta en mayor medida en la condición tratada térmicamente, Figura 
5.54c, si es comparada con la condición de material recibido, Figura 5.45a. Esto puede 
ser resultado de la suma de varios factores, como lo son, endurecimiento por 
deformación a alta temperatura, diferente tamaño de grano y dureza, siendo los dos 
últimos, en forma similar a lo presentado en el desgaste a baja temperatura, los 
principales factores que afectan la deformación plástica de la microestructura, los cuales 
han sido reportados por Blau [26] y Kashani y col [28] para aleaciones avanzadas base 
níquel desgastadas a alta temperatura. 
 
La formación de una capa tribológica compuesta por una mezcla de adhesiones 
metálicas y óxidos en la superficie desgastada se puede observar en las micrografías 
5.54c y 5.54f, para las condiciones de material recibido y tratada térmicamente, 




oxígeno presentes en ambas aleaciones, como lo son aluminio, titanio, cromo, hierro y 
níquel, al ser expuesta a alta temperatura y desgaste. Para el caso del hierro la principal 
fuente es el acero D2, material contra el cuál es desgastada la Haynes 282©. Los demás 
elementos son parte de la composición química de la Haynes 282©. Este 
comportamiento ha sido reportado por Blau [26], Kesavan y col [27] y Xin y col [48] 
para desgaste a alta temperatura y por Pérez–González y col [49] en la degradación a 
alta temperatura de la aleación Haynes 282©. 
 
 
Figura 5.54 Micrografías por MEB–“BSE” de la sección transversal de la Haynes 282© 
desgastada a alta temperatura mostrando la deformación de la microestructura (a y d), 
fractura de carburos (b y e) y la capa tribológica producto de una mezcla de metal y 



























En el análisis químico elemental de las diferentes zonas en la capa tribológicas se 
presentan las Figuras 5.55 y 5.56, para la condición de material recibido y tratada 
térmicamente, respectivamente. En ambas capas tribológicas se observa la presencia de 
elementos como el cromo, hierro y níquel en la capa de óxido (tono gris obscuro), así 




Figura 5.55 Micrografía por MEB–“BSE” de la Haynes 282© en la condición de 
material recibido y desgastada a alta temperatura, presentando el análisis mediante 
MEB–“EDX” de la capa tribológica compuesta de capas metálicas y óxidos. 
 
El mapeo de rayos–X (MEB–“EDX”) se presenta en las Figuras 5.57 y 5.58, para 
la condición de material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. Se puede 
observar la presencia de oxígeno, cromo, hierro y níquel en ambas condiciones, lo cual 













































































Figura 5.56 Micrografía por MEB–“BSE” de la Haynes β8β© en la condición tratada 
térmicamente y desgastada a alta temperatura, presentando el análisis mediante MEB–
“EDX” de la capa tribológica compuesta de capas metálicas y óxidos. 
 
 
Figura 5.57 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en sección 
transversal presentes en la muestra desgastadas a alta temperatura de la Haynes 282© en 




























































El análisis realizado a la viruta de desgaste generada en los ensayos de alta 
temperatura se presenta en las Figuras 5.60, 5.61 y 5.62. Las micrografías de la viruta de 
desgaste son mostradas en la Figura 5.60, donde se puede apreciar una morfología 
laminar similar a lo obtenido en los ensayo de desgate a baja temperatura, sin embargo, 
se puede apreciar partículas irregulares y de diferentes tamaños, así como cierta cantidad 




Figura 5.58 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” de la sección 
transversal presentes en la muestra desgastadas a alta temperatura de la Haynes 282© en 
condición tratada térmicamente. 
 
El análisis por “EDX” revela la presencia de partículas ricas en oxígeno en 
combinación con diferentes elementos. Las partículas P1 a P3 en la Figura 5.60 









recibido, mientras las partículas P4 a P6 son de la micrografía 5.59b en la condición 
tratada térmicamente de la aleación Haynes 282©. Los espectros de las partículas P2 y P4 
presentan los elementos de aleación de la Haynes con presencia de oxígeno y hierro, con 
esto, se pueden considerar como fragmentos compuestos por el perno y posiblemente un 
óxido rico en hierro por la alta temperatura alcanzada. Las partículas marcadas como P1 
y P4 muestran espectros con intensidades de los elementos oxígeno y hierro, los cuales 
pueden estar relacionados con la oxidación del acero D2 debido a la temperatura 
alcanzada en las pruebas de desgaste y que se ubicó por encima de 600°C, autores como 
Kato y col [50] y Quinn y col [30] han reportado la aparición de óxidos ricos en hierro 




Figura 5.59 Micrografías por MEB–“BSE” de la viruta de desgaste producto de las 
pruebas a alta temperatura, a) material recibido y b) tratada térmicamente de la Haynes 
282©. 
 
Por otra parte, el punto P3 muestra el espectro de una partícula rica en elementos 
como oxígeno, cromo y hierro. Estas partículas pueden provenir de la fractura y 
desprendimiento de la capa tribológica, la cual, se pudo observar en el análisis 
superficial y en sección transversal de los pernos está compuesta por capas o zonas ricas 
en oxígeno, cromo y hierro. Así mismo, la aparición de óxidos ricos en aluminio y 


















desprendimiento de fragmentos provenientes de las islas ricas en estos elementos y que 
fueron encontradas en el análisis superficial en la condición tratada térmicamente, 
Figura 5.53. Previamente Pérez–González y col [49] han reportado la presencia de capas 
de óxido rico en cromo, así como, oxidación interna compuesta de óxidos ricos en 
aluminio y titanio en estudios de degradación a alta temperatura para esta aleación. La 
presencia del hierro puede resultar del contacto del perno con el disco de acero D2. 
 
 
Figura 5.60 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.54, viruta desgaste de la 
condición de material recibido (P1, P2 y P3) y tratada térmicamente (P4, P5 y P6) de la 
Haynes 282© desgastada a alta temperatura. 
 
El espectro de difracción de la viruta de desgaste en cada condición térmica de la 
aleación Haynes 282©, comparada con él obtenido para la condición de material 
recibido, se presenta en la Figura 6.61. Se puede observar una señal similar en las tres 
condiciones, material recibido antes del desgaste (negro), viruta de la condición de 
material recibido (azul) y la tratada térmicamente (verde), donde se presentan solamente 
los picos de intensidad característicos de la aleación Haynes 282©. La ausencia de las 
Energía (keV)

























































































































fases ricas en oxígeno puede ser debido a la poca cantidad de partículas encontradas en 
el análisis por MEB de la viruta recolectada. 
 
La aleación Haynes 282© desgastada a alta temperatura, presenta como principal 
mecanismo de degradación, el desgaste por oxidación moderado, así como 
contribuciones de desgaste por delaminación, abrasión y adhesión. El fenómeno de 
oxidación interna observado en la condición tratada térmicamente puede ser unos de los 




Figura 5.61 Espectro de difracción de rayos–X de la aleación Haynes 282© en la 
condición de material recibido antes del ensayo de desgaste (MR), y virutas de desgaste 





























5.3.2 Mecanismos de desgaste en la γ–TiAl 
 
En esta Sección se analizarán los mecanismos de desgaste presentes en la 
aleación avanzada Ȗ–TiAl para las condiciones de material recibido y tratada 
térmicamente desgastadas a baja y alta temperatura.  
 
5.3.2.1 Mecanismos de desgaste en la γ–TiAl a baja temperatura 
 
En la Figura 5.62 se muestran las superficies desgastadas a baja temperatura de la 
Ȗ–TiAl para ambas condiciones térmicas, condición de material recibido, micrografía 
5.62a, y tratada térmicamente, 5.62b. Donde se puede observar una huella de desgaste 
relativamente más pronunciada en la condición tratada térmicamente en la micrografía 
5.62b, con la presencia de marcas de arado y adhesiones de material sobre la superficie 
desgastada en mayor cantidad, esto coincide con lo obtenido en los resultados de 
coeficiente dimensional de desgaste, el cual fue ligeramente mayor para esta condición. 
Por otra parte en la condición de material recibido, micrografía 5.62a, se logra apreciar 
la presencia de marcas de arado profundas y la presencia de adhesiones de material 
sobre la superficie.  
 
En la Figura 5.63 se presentan las micrografías de las zonas de interés en las 
muestras desgastadas, donde se pueden apreciar marcas de arado profundas y adhesiones 
de material sobre la superficie, en las condiciones de material recibido en la Figura 
5.63a, y la tratada térmicamente en la 5.63d, desprendimiento de material y aparición de 
fracturas sobre la superficie de ambas condiciones térmicas, material recibido, 5.63b, y 




de desgaste para ambas condiciones, material recibido, 5.63c, y para la tratada 
térmicamente, 5.63f.  
 
 
Figura 5.62 Micrografías por MEB–“SE” de la superficie desgastada a baja temperatura 
de la Ȗ–TiAl en las condiciones de térmicas de material recibido (a) y tratada 
térmicamente (b). 
 
Las marcas de arado encontradas en ambas condiciones térmicas, están 
relacionadas al mecanismo de desgaste abrasivo por desprendimiento, el cual puede ser 
sugerido por las adhesiones presentes en la superficie, así mismo, los parches de material 
y desprendimientos en las superficies se pueden relacionar a un mecanismo de desgaste 
por adhesión y delaminación. Autores como Hutchings [22] sugieren que las partículas 
que se presentan el mecanismo de desgaste abrasivo provienen en un inicio del desgaste 
adhesivo. Aleaciones avanzadas base Ȗ–TiAl desgastadas a baja temperatura ambiente, 
como la Ti-48Al-2Nb-2Mn y Ti-45Al-2Nb-2Mn-1B, estudiadas por Rastkar y col 
[37,38] y la Ti-45Al-2Cr-2Nb por Kazuhisa y col [51] observaron la presencia de 
marcas de arado profundas, adhesiones de material sobre la superficie y deformación 











Figura 5.63 Micrografías de la Ȗ–TiAl desgastada a baja temperatura mostrando a) 
marcas de arado y parches de material sobre la superficie (a, d) por MEB–“SE”, 
fracturas y desprendimiento de material (b, e) por MEB–“BSE” y deformación plástica 
en el borde de la huella de desgaste (c, f) por MEB–“SE”, para la condición de material 
recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
En la Figura 5.64 se presentan los espectros de composición química de los 
puntos marcados en la Figura 5.63, donde P1 y P2 corresponden a la condición de 
material recibido, 5.64a, y, P3 y P4 a la tratada térmicamente, 5.63d. Se puede observar 
la presencia de los elementos de la aleación, como lo son el aluminio, titanio y niobio, 
así como, una ligera señal de oxígeno en los puntos P1 y P3 los cuales corresponden a las 
zonas con marcas de arado profundas. Por otra parte, los puntos P2 y P4 presentan una 
mayor intensidad en el pico de oxígeno y la aparición de elementos como el cromo y el 
hierro, los cuales provienen principalmente del rodillo de acero D2. 
 















La ligera señal de oxígeno sobre las marcas de arado (P1 y P3) en ambas 
condiciones térmicas sugiere la remoción de la aleación Ȗ –TiAl provocada por el rodillo 
D2 y la presencia de una ligera capa de óxido rica en aluminio y titanio sobre la 
superficie desgastada. De igual forma, la presencia de un alto contenido de oxígeno, 
hierro y cromo en las adhesiones de material en los puntos P2 y P4 apuntan a la aparición 
de óxidos ricos en aluminio, titanio, cromo y hierro, como principales componentes de 
los parches sobre la superficie. 
 
 
Figura 5.64 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.64, superficie desgastada (P1 
y P2) y óxidos adheridos (P2 y P3) sobre la superficie, condición de material recibido y 
tratada térmicamente, respectivamente. 
 
El mapeo de rayos–X (MEB–“EDX”) de concentración de elementos de las 
superficies desgastadas a baja temperatura de la Ȗ–TiAl se muestra en la Figura 5.65, en 
ambas condiciones térmicas, de material recibido (a) y tratada térmicamente (b). Se 
puede observar una mayor cantidad de zonas ricas en hierro y oxígeno por parte de la 
condición tratada térmicamente, Figura 5.65b, Mientras, en la condición de material 
recibido, Figura 5.65a, se presenta zonas ricas en hierro y oxígeno, sin embargo, éstas 
Energía (keV)






























































































son en menor cantidad con respecto a la tratada térmicamente. Con esta información y lo 
obtenido en los análisis químicos semicuantitativo de las zonas en la Figura 5.64 (P1 a 
P4) se puede sugerir que los parches sobre la superficie están compuestos por óxidos 
ricos en aluminio, titanio, cromo y hierro. La presencia de óxidos de hierro, Fe2O3, y en 
pequeñas cantidades de titanio, TiO2, y aluminio, Al2O3, sobre la superficie desgastada 
han sido reportadas por Cheng y col [33] para la Ti-48Al-2Cr-2Nb puesta en contacto 
con una aleación de acero AISI 52100 a temperatura ambiente. 
 
Así mismo, la presencia de adhesiones de óxidos sobre las superficies 
desgastadas, marcas de arado y deformación plástica en los bordes de la huella de 
desgaste apuntan a un mecanismo complejo de oxidación moderado, abrasión y 




Figura 5.65 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en las superficies 
desgastadas a baja temperatura de la Ȗ–TiAl en las condiciones de materia recibido (a) y 










En análisis de la sección transversal en la zona de la huella de desgaste para la Ȗ–
TiAl, para ambas condiciones térmicas, se presenta en la Figura 5.66, donde la condición 
de material recibido se presenta en la parte superior (a, b y c), mientras la condición 
tratada térmicamente se encuentra en la parte inferior (d, e y f). 
 
En las micrografías 5.66a y 5.66d, material recibido y tratada térmicamente, 
respectivamente, se puede observar la deformación plástica provocada por el desgaste a 
baja temperatura. En la condición de material recibido, 5.66a, se presenta la deformación 
tanto de la fase Ȗ, así como, la microestructura laminar en la dirección de la 
deslizamiento (derecha a izquierda). De igual modo, la Figura 5.66c muestra la 
deformación de la microestructura, granos equiaxiales columnares Ȗ, para la condición 
tratada térmicamente. Se puede observar una mayor deformación en la condición tratada 
térmicamente, esto puede estar relacionado al mayor tamaño de grano de la 
microestructura equiaxial columnar, como se puede apreciar en la micrografía 5.66c. 
Tamaños de grano más grandes favorecen la deformación plástica aumentando el 
desprendimiento de material y por consecuencia el desgaste [17]. 
 
En las micrografías 5.66b, material recibido, y 5.66e, tratada térmicamente, se 
puede observar la capa tribología producto del desgaste, donde, en ambos casos, se 
presenta fracturas a través de la capa, al aplicar un esfuerzo cortante crítico se podría 







Figura 5.66 Micrografías por MEB–“BSE” de la sección trasversal de la Ȗ–TiAl 
desgastada a baja temperatura mostrando, deformación de la microestructura (a y d), 
capa tribológica (b y e) y partículas abrasivas en la capa tribológica (c y f) en las 
condiciones de material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
Un acercamiento a la zona de la capa tribológica (tono gris obscuro) se presenta 
en las micrografías 5.66c, material recibido, y 5.66f, tratada térmicamente. Se puede 
observar la presencia de partículas inmersas en la capa tribológica (tono gris claro). Al 
utilizar el detector de electrones retrodispersados “BSE” en el MEB se puede sugerir una 
diferencia en la composición química de la capa tribológica con respecto a la aleación Ȗ–
TiAl. Por lo cual, en la Figura 5.67 se presentan los espectros de composición química 
de la capa tribológica (P1 y P4), las partículas (P2 y P5) y una zona de la aleación cercana 
























Figura 5.67 Análisis mediante MEB–“EDX” de las zonas marcadas en las micrografías 
5.66c y 5.66f, capa tribológica (P1 y P4), partículas de Ȗ/α2 (P2 y P5) y óxido de aluminio 
y titanio (P3 y P6), condiciones de material recibido (P1 a P3) y tratada térmicamente (P4 
a P6). 
 
El análisis de los puntos P1 y P4, de la Figura 5.67, sugiere que la capa tribológica 
está compuesta por elementos como oxígeno, aluminio, titanio, cromo, hierro y niobio, 
dado que la intensidad en ambos puntos es relevante se puede considerar como una capa 
tribológica conformada principalmente por óxidos y partículas abrasivas duras. Esto se 
puede relacionar a un mecanismo oxidativo moderado con presencia de desgaste por 
abrasión en–tres cuerpos y adhesión, el cual ya ha sido reportado por Kazuhisa y col 
[51] para una aleación avanzada base Ȗ–TiAl. 
 
Por otra parte, el análisis de las partículas abrasivas se presenta en los puntos P2 y 
P4, se puede observar que la intensidad del titanio está ligeramente por encima de la 
intensidad aluminio, los valores de composición química resultado de este análisis (Al 
34.43%at, Ti 60.26%at, Nb 5.31%at), son muy similares a los presentados la fase Ȗ/α2 de 
la Tabla 5.1. Con esto se puede sugerir que estos corresponden a partículas ricas en la 
fase laminar α2, debido a que presentan un mayor contenido de titanio con respecto la 
Energía (keV)









































































































































zona Ȗ/α2 obtenida del análisis del material antes del desgaste. Valores similares para la 
fase laminar α2 mediante el análisis de “EDX” han sido previamente reportados por 
Ebach-Stahl y col [52]. Así mismo, la presencia de partículas de desgaste compuestas 
por la fase α2 son generadas por la fractura y desprendimiento entre las fases laminares Ȗ 
y α2 lo cual ha sido reportado previamente por Sun y col [42] para una aleación TiAl. 
 
La zona que se encuentra contigua a la capa tribológica señalada en las zonas P3 
y P6 presenta una ligera señal en los elementos oxígeno y hierro lo cual puede estar 
relacionado a la oxidación de la aleación debido a la temperatura instantánea alcanzada 
durante la prueba la cual fue cercana a los 150°C. Estudios de desgaste realizados por 
Gialanella y Straffelini [39] en la aleación Ti-48Al-2Cr-2Nb a temperatura ambiente han 
demostrado la presencia de una ligera capa de óxidos ricos en aluminio y titanio sobre la 
superficie de la aleación. 
 
En la Figura 5.68 se puede observar el mapeo de elementos químicos mediante 
MEB–EDX en la capa tribológica, en primer instancia, se puede observar una capa 
tribológica más compacta y adherida a la superficie en la condición de material recibido, 
Figura 5.68a. Caso contrario al presentado en la Figura 5.68b, donde se muestra una 
capa no adherida y con un ligero mayor espesor. Ambas capas presentan una 
considerable presencia de fracturas.  
 
En la Figura 5.68 se puede observar una concentración de oxígeno, titanio y 
hierro para ambas muestras. La condición de material recibido, Figura 5.68a, presenta 
una alta concentración de titanio por encima de la señal de hierro con lo que se puede 
suponer la presencia de parches metálicos sobre la capa rica en oxígeno y hierro, y esto 
apunta a la contribución del mecanismo de desgaste por adhesión y abrasión en tres–




condición tratada térmicamente, Figura 5.68b, presenta una capa principalmente rica en 
los tres elementos oxígeno, titanio y hierro, donde se puede observar zonas dentro de la 
capa tribológica ricas en titanio, lo cual se relaciona a lo obtenido por el análisis puntual 
por EDS de las partículas principalmente de la fase laminar α2, la presencia de las 
partículas, en forma similar a lo presentado por la condición de material recibido, 
sugiere como parte del mecanismo de desgaste el abrasivo en tres–cuerpos [22,42]. Cabe 




Figura 5.68 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en la capa tribológica 
en sección transversal de la Ȗ–TiAl desgastada a alta temperatura, en las condiciones de 
material recibido (a) y tratada térmicamente (b). 
 
El análisis realizado a la viruta producto del desgaste a baja temperatura 
realizado a ambas condiciones térmicas de la Ȗ–TiAl se presenta en las Figuras 5.69, 









En la Figura 5.69 se presenta la morfología presentada por las virutas de desgaste 
para ambas condiciones térmicas, donde la micrografía 5.69a corresponde a la condición 
de material recibido y la 5.69b a la tratada térmicamente. Se puede observar en ambos 
casos la presencia de partículas principalmente del tipo laminar y cierta cantidad con 
partículas pequeñas de morfología irregular, posiblemente metálicas y óxidos, 
respectivamente, de las cuales se analizaron cuatro partículas, derivado del distinto tono 
obtenido por el análisis de MEB–“BSE”, en cada una de las virutas recolectadas.  
 
El análisis por espectroscopia de energía dispersiva de las partículas en la 
micrografía 5.69a de la viruta provocada por el desgaste de la condición de material 
recibido se presentan en la Figura 5.70. Se puede observar en los espectros P2, P3 y P4 se 
presentan cantidades considerables de oxígeno, los cuales se puede sugerir como 
partículas oxidadas de la aleación Ȗ-TiAl con presencia de hierro para los puntos P2 y P4, 
óxidos de cromo y hierro en la partícula P3 y óxidos compuestos por aluminio y titanio 
para la P4. Además de partículas que presentaron una química similar a la aleación 
presentada en el espectro P1, principalmente aluminio, titanio y niobio, las cuales se 
presentaron en mayor cantidad en la viruta. 
 
 
Figura 5.69 Micrografías de la viruta de desgaste producto de las pruebas a baja 
temperatura, a) material recibido y b) tratada térmicamente de la Ȗ–TiAl, mediante el 














En la Figura 5.71 se muestran los espectros de composición química 
correspondientes a la viruta de desgaste de la condición tratada térmicamente de la 
micrografía 5.69b. Donde, similar a lo obtenido en la condición de material recibido, las 
partículas encontradas en la viruta de desgaste de la condición tratada térmicamente son 
principalmente metálicas y corresponden al espectro P5, de igual modo, se observó la 
presencia de partículas dispersas de óxidos compuestos por hierro y cromo, mostrado en 
el espectro P7; partículas de la aleación oxidadas, en el espectro P8, y con presencia de 
cromo y hierro, en espectro P6. 
 
Las partículas que presentan la química de la aleación Ȗ–TiAl y con adiciones de 
cromo y hierro pueden ser originadas por la remoción de material por parte del rodillo, 
lo cual apunta a un mecanismo de fractura y desprendimiento en el perno, 
comportamiento relacionado a un mecanismo de desgaste por delaminación y adhesión. 
Así mismo, la evidencia de partículas de óxido sugiere la presencia de los mecanismos 
de desgaste oxidativo y abrasivo en tres–cuerpos. La mayor presencia de la morfología 
laminar sugiere deformación plásticas, la cual fue mostrada previamente en las Figuras 
5.63 y 5.66. La presencia de partículas laminares e irregulares en sistemas metálicos 
TiAl sugieren mecanismos de desgaste adhesivo, abrasivo y deformación plástica lo cual 
ha sido reportado por Straffelini y Molinari [34], Rastkar y col [38], Sahoo y col [53,54]. 
 
Debido a la poca cantidad de viruta de desgaste generada no fue posible realizar 






Figura 5.70 Análisis mediante MEB–“EDX” de la viruta de desgaste de la condición de 
material recibido de la Ȗ –TiAl a baja temperatura. 
 
 
Figura 5.71 Análisis mediante MEB–“EDX” de la viruta de desgaste de la condición 
tratada térmicamente de la Ȗ–TiAl a baja temperatura. 
Energía (keV)








































































































































































Con la información obtenida se puede sugerir como principal mecanismo de 
degradación, para la Ȗ–TiAl desgastada a baja temperatura, el desgaste por oxidación 
moderado, con la participación de desgaste por abrasión, adhesión y delaminación. La 
condición de material recibido presentó las mejores propiedades contra el desgaste 
principalmente por el menor tamaño de grano Ȗ e islas de la microestructura Ȗ/α2. 
 
5.3.2.2 Mecanismos de desgaste en la γ–TiAl a alta temperatura 
 
En la Figura 5.72 se presentan las superficies desgastadas de la Ȗ–TiAl a alta 
temperatura para ambas condiciones térmicas. Se puede observar una huella de desgaste 
ligeramente mayor en la condición de material recibido, Figura 5.72a, con respecto a lo 
mostrado por la condición tratada térmicamente de la Figura 5.72b. Esto está 
relacionado a los valores calculados del coeficiente dimensional de desgaste, donde la 
condición tratada térmicamente presentó valores por debajo de los obtenidos para la 
condición de material recibido. 
 
En la condición de material recibido, Figura 5.72a, se puede observar la 
presencia de marcas de arado profundas y adhesiones de material sobre la huella de 
desgaste. Por otra parte, en la condición tratada térmicamente, Figura 5.72b, se observan 
marcas de arado en la dirección de deslizamiento, sin embargo, presenta una mayor 
cantidad de adhesiones sobre la superficie. La mayor cantidad de adhesiones sobre la 
superficie puede ser una de las causas por las cuales la condición tratada térmicamente 
presentó un menor desgaste. Dichas adhesiones de material pueden ser de naturaleza 
metálica u óxidos, esto debido a la temperatura alcanzada durante el ensayo, cerca de 




superficie de una aleación Ȗ–TiAl. Así mismo, Kato y col [50] encontraron una 
disminución en el desgaste cuando existe una capa tribológica continua.  
 
 
Figura 5.72 Micrografías por MEB–“SE” de la superficie desgastada a alta temperatura 
de la Ȗ–TiAl en las condiciones de térmicas de material recibido (a) y tratada 
térmicamente (b). 
 
La Figura 5.73 presenta un acercamiento a las zonas de interés encontradas en la 
superficie desgastada de ambas muestras, donde las Figuras 5.73a, 5.73b y 5.73c 
corresponden a la condición de material recibido y las 5.73c, 5.73e y 5.73f a la 
condición tratada térmicamente. 
 
Se presentan marcas de arado en la superficie de ambas condiciones térmicas, 
material recibido en la Figura 5.73a y tratada térmicamente en la 5.73d. Siendo más 
pronunciadas en la condición de material recibido, así mismo se puede observar una 
menor cantidad de adhesiones de material. Un ejemplo de las adhesiones de material 
sobre la superficie se presentan en las Figuras 5.73b, material recibido, y 5.73e, tratada 
térmicamente. Se puede observar diferentes tonalidades en las adhesiones de material 
(marcadas como puntos P1, P2, P4 y P5) mediante el detector de BSE, lo que sugiere 
diferente composición química, además se puede observar en ambas micrografías la 
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deformación, fractura y desprendimiento de partículas en las adhesiones. Así mismo, la 
deformación plástica en las adhesiones de material puede ser observada claramente en 




Figura 5.73 Micrografías de la Ȗ–TiAl desgastada a alta temperatura, mostrando a) 
marcas de arado sobre la superficie (a, d) por MEB–“SE”, adhesiones de material (b, e) 
por MEB–“BSE” y deformación de la capa tribológica (c, g) por MEB–“SE”, para la 
condición de material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
Las marcas de arado, como ya ha sido comentado previamente, apuntan a un 
mecanismo de desgaste por abrasión en tres–cuerpos, esto, sí se relaciona las fracturas y 
desprendimientos observadas en las adhesiones de las micrografías 5.73b y 5.73e con las 

























TiAl desgastados a alta temperatura han sido previamente reportados por y Xu y col [32] 
y Sun y col [42]. 
 
El análisis de composición química de los puntos P1 a P6 se presentan en la 
Figura 5.74, donde las zonas señaladas como P1, P2 y P3 corresponden a la condición de 
materia recibido (Figuras 5.73a y 5.73b), marcas de arado y dos diferentes tipos de 
adhesiones, respectivamente, de la misma manera en la tratada térmicamente las zonas 
P4, P5 y P6 (Figuras 5.73d y 5.73e) corresponden a zonas similares. Se puede observar la 
presencia del elemento oxígeno en todos los espectros de composición química. Lo cual 
sugiere a las adhesiones sobre la superficie principalmente como óxidos ricos en 
aluminio, titanio y hierro en los parches marcados como P1 y P4. Por otra parte, las zonas 
P2 y P5 como óxidos ricos en aluminio, titanio y niobio y la presencia de una ligera señal 
del elemento hierro en la zona donde se presentaron las marcas de arado producto del 
contacto entre las dos superficies metálicas, Ȗ–TiAl y el acero D2. Los contenidos en 
fosforo en la superficie puede originarse de las impurezas presentes en el acetileno [47], 
como ha sido comentado previamente. 
 
Por otra parte, la deformación que se presenta en la adhesión material en las 
Figuras 5.73c y 5.73f puede estar relacionada con un fenómeno conocido como 
deformación plástica por efectos de alta temperatura. Autores como Bulut–Coskun [19], 
Rainforth y col [56] y François y col [57] han reportado este comportamiento para 
sistemas metálicos desgastados a alta temperatura, el cual se presenta principalmente en 
óxidos. Dado el análisis químico elemental presentado en la Figura 5.74 se puede sugerir 
como parches de óxido deformados plásticamente, lo cual coincide con lo sugerido por 






Figura 5.74 Análisis mediante MEB–“EDX” de la Figura 5.74, parches de óxido ricos en 
hierro (P1 y P4), superficie de la Ȗ–TiAl oxidada (P2 y P5) y marcas de arado (P3 y P6), 
condición de material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
La Figura 5.75 presenta el mapeo de rayos–X de concentración de elementos 
sobre la superficie desgastada para la condición de material recibido desgastada a alta 
temperatura, se puede observar la presencia del elemento hierro sobre las adhesiones de 
material que se encuentran sobre la superficie, esto apunta a parches de óxido ricos 
principalmente en hierro, el cual proviene del rodillo de acero D2. Además, se puede 
observar la presencia de oxígeno sobre la aleación lo cual sugiere la presencia de una 
capa de óxidos ricos en aluminio y titanio, lo cual ya ha sido reportado por Xia y col 
[55]. 
 
Por otra parte, el análisis por mapeo de elementos mediante MEB–“EDX” de la 
muestra tratada térmicamente se presenta en la Figura 5.76. Donde, además de las zonas 
donde se presentan óxidos compuestos por hierro y otras por óxidos de  aluminio y 
titanio, esto, similar a lo obtenido para la muestra en condición de material recibido. Se 
observa la presencia de adhesiones metálicas principalmente compuestas por hierro en la 
parte central de la micrografía, obtenida por BSE, este comportamiento puede estar 
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relacionado la propiedad protectora por parte una capa tribológica compuesta 
principalmente por óxidos de hierro. Capas tribológicas compuestas por óxidos de hierro 
presentan propiedades mecánicas que favorecen la resistencia al desgaste en el sistema 
tribológico, al actuar como una barrera en las superficies evitando el contacto metálico 
directo en el sistema. Autores como Quinn y col [30] y Kato y col [50] han reportado 
disminuciones en el desgaste cuando se observa la presencia de éstos óxidos y sugieren 
un mecanismo de desgaste oxidativo moderado. 
 
 
Figura 5.75 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” sobre la superficie de 












Figura 5.76 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” sobre la superficie de 
las muestras desgastadas a alta temperatura de la Ȗ–TiAl en la condición de material 
tratado térmicamente. 
 
En la Figura 5.77 se presentan las micrografías en sección transversal de la zona 
cercana a la superficie desgastada a alta temperatura de la aleación Ȗ–TiAl en las 
condiciones de material recibido mostradas en las micrografías 5.77a, 5.77b y 5.77c, y 
tratada térmicamente en la 5.77d, 5.77e y 5.77f. 
 
La deformación de la microestructura por debajo de la superficie, en dirección de 
deslizamiento, se presenta para la condición de material recibido en la micrografía 5.77a 
y para la tratada térmicamente en la 5.77c. Evidencia de una alta deformación plástica en 
la microestructura, se puede observar en ambas muestras, la Figura 5.77b presenta la 
microestructura laminar Ȗ/α2 con una alta deformación. Así mismo, la condición tratada 












Figura 5.77 Micrografías por MEB–“BSE” de la sección transversal de la Ȗ–TiAl 
desgastada a alta temperatura mostrando, deformación de la microestructura (a y d), 
fases cercanas a la superficie desgastada (b y e), capa tribológica sobre la superficie (c y 
f), en las condiciones de material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
Aún y cuando se presenta un menor desgaste a alta temperatura se puede 
observar una alta deformación plástica por debajo de la superficie. El comportamiento 
de la microestructura desgastada a alta temperatura puede estar relacionada a la 
deformación plástica por efectos del desgaste deslizante a alta temperatura planteado por 
























plasticidad y deformación a alta temperatura para aleaciones Ȗ –TiAl, las cuales han sido 
reportadas por Imaev y col [12], y Takeyama y Kobayashi [9], respectivamente. 
 
En las micrografías 5.77b y 5.77c que corresponden a la aleación en condición 
tratada térmicamente se puede observar la capa tribológica sobre la superficie 
desgastada, la cual está compuesta por al menos tres secciones, una capa exterior de 
óxidos ricos en aluminio, titanio y hierro (P1), una capa compuesta por óxidos ricos en 
hierro y cromo (P2) y óxidos de aluminio y titanio sobre la superficie (P3), además de 
esto, se observó la presencia de la fase ȕ–Ti en zonas cercas a la superficie desgastada 
(P4). Los espectros de composición química de cada punto se presentan en Figura 5.78.  
 
La capa tribológica analizada en la muestra en condición de material recibido, 
presenta una gran cantidad de fracturas, esto favorece el desprendimiento y posible 
generación de partículas abrasivas, provocando mayor remoción de material junto a 
fenómenos de arado. Sin embargo, la presencia de esta capa compuesta por óxidos de 
hierro (P2) puedo haber favorecido el menor desgaste a alta temperatura presentado en 
esta condición térmica con respecto a los ensayos a baja temperatura, lo cual ya fue 
previamente discutido, y ha sido reportado por Quinn y col [30] y Kato y col [50]. 
 
Por otra parte, la presencia de la capa inferior de óxido de aluminio y titanio (P3); 
la cual ya ha sido reportada por diversos autores como Cheng y col [33], Xu y col [32] y 
Gialanella y Straffelini [39] como una capa no adherente, frágil y no protectora; aunado 
a la presencia de la fase ȕ-Ti (P4) en zonas cercanas a la superficie; sugerida por 
Schwaighofer y col [7] como perjudicial para propiedades mecánicas a alta temperatura; 
son factores que pueden aumentar la posibilidad de desprendimiento de las capas 




a alta temperatura presentado por la condición de material recibido con respecto a la 
tratada térmicamente . 
 
 
Figura 5.78 Análisis mediante MEB–“EDX” de las diferentes secciones de la capa 
tribológica de la micrografía 5.77c, capa de óxido aluminio, titanio, cromo y hierro (P1), 
óxido de cromo y hierro (P2), capa de óxido de aluminio y titanio sobre la superficie (P3) 
y la fase ȕ–Ti (P4). 
 
La aleación en condición de tratamiento térmico, como se puede observar en las 
micrografías 5.77d y 5.77f, presenta una capa tribológica más compacta sobre la 
superficie, la cual esta principalmente compuesta por óxidos ricos en cromo, hierro y la 
presencia de la aleación Ȗ–TiAl (P5), una zona por debajo de la capa tribología con la 
química de la aleación Ȗ –TiAl y un ligero contenido de oxígeno y hierro (P6), así como, 
la nucleación de laminillas de la fase α2 dentro de los granos Ȗ –TiAl (P7). Los espectros 
de composición química se presentan en la Figura 5.79. 
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En las micrografías 5.77d y 5.77e se puede observar la presencia de la fase 
conocida como estructura compleja, “basket–wave” o “Widmanstätten” [58,59], la cual 
consiste en la nucleación aleatoria de la fase α2 en forma de laminillas dentro granos Ȗ–
TiAl provocado por la exposición a alta temperatura de aleaciones Ȗ–TiAl cuando 
presentan una gran cantidad de granos equiaxiales Ȗ–TiAl. Mediante las flechas, se 
señala la presencia de la fase α2 en las micrografías 5.77e y 5.77f, las cuales se 
encuentran cerca de la superficie desgastada, siendo ésta, la zona que presenta el mayor 
incremento en la temperatura por efectos de la fricción y el calentamiento por flama 
directa de la aleación. La presencia de esta estructura, “basket–wave”, ha sido reportada 
por Sankaran y col [58] en aleaciones Ȗ–TiAl tratadas térmicamente y por Mallory y 
Baeslack III [59] en la zona afectada por calor durante la soldadura de la Ti-48Al-2Cr-
2Nb, ambas investigaciones mencionan el aumento de la dureza en esta microestructura 
con respecto a los granos equiaxiales Ȗ–TiAl originales. Así mismo, Sankaran y col [58] 
mencionan como factores fundamentales, la ausencia de la fase ȕ y granos Ȗ de gran 
tamaño (~60 μm), para facilitar la formación de ésta fase, características presentes en la 
condición tratada térmicamente desgastada alta temperatura. 
 
Los factores que pudieron producir la mayor resistencia al desgaste a alta 
temperatura de la muestra tratada térmicamente fueron: (i) la aparición de la capa 
tribología rica en óxidos de cromo y hierro, similar a lo presentado en la condición 
tratada térmicamente, de actuar como una barrera física entre las superficies metálicas 
durante el desgaste, (ii) no se encontró una capa compuesta de óxidos de aluminio y/o 
titanio entre la capa tribológica y el sustrato, factor que pudo promover la adherencia de 
la capa tribológica sobre el perno, (iii) la nucleación de la fase α2 dentro de los granos 
equiaxiales Ȗ–TiAl lo cual causa un aumento de la dureza y una barrera para el 






Figura 5.79 Análisis mediante MEB–“EDX” correspondiente a la Figura 5.77f, 
mostrando la capa tribológica (P5), zona por debajo de la capa (P6) y nucleación de 
laminillas fase α2 en los granos Ȗ–TiAl (P7). 
 
En las Figuras 5.80 y 5.81se presenta el análisis de mapeo de rayos–X para 
ambas condiciones térmicas, material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
Se puede observar en ambas muestras la presencia de oxígeno y hierro con ligera señal 
de aluminio y titanio, lo que sugiere una capa principalmente compuesta por óxido de 
hierro, capa tribológica propuesta anteriormente. Así mismo, se presenta un ligero 
incremento en la intensidad del elemento niobio en la zona cercana a la superficie, se ha 
propuesto por Fergus [60] y Kim y col [61], para la Ȗ–TiAl expuesta a alta temperatura, 
disminuye la solubilidad del oxígeno en la aleación y por consiguiente disminuye la 
oxidación a alta temperatura, circunstancia por la cual se sugiere no se presenta 
evidencia de oxidación interna en la aleación. 
 
En las Figura 5.82 se presenta el análisis realizado a la viruta de desgaste 
producto de los ensayos a alta temperatura para la Ȗ–TiAl y en la 5.83 el análisis de 
composición química por espectroscopia de elementos. 
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Figura 5.80 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en sección 
transversal de la muestra Ȗ–TiAl en la condición de material recibido desgastada a alta 
temperatura. 
 
En la Figura 5.82 se muestra la morfología de la viruta recolectada de la Ȗ–TiAl 
en la condición de material recibido en la micrografía 5.82a y tratada térmicamente 
5.82b. Se puede observar en ambas micrografías, 5.82a y 5.82b, la presencia de viruta 
con morfología laminar la cual está relacionada al desgaste por adhesión y delaminación, 
así mismo, se observan partículas irregulares y partículas ricas en oxígeno relacionadas 
al desgaste por abrasión y oxidación, respectivamente. Estos mecanismos han sido 











Figura 5.81 Mapeo de elementos químicos mediante MEB–“EDX” en sección 
transversal de la muestra Ȗ–TiAl en la condición tratada térmicamente desgastada a alta 
temperatura. 
 
La Figura 5.83 muestra el análisis químico de las partículas señaladas en la 
Figura 5.82, donde los puntos P1 y P2, corresponden a la micrografía 5.82a y los P2 y P4 
a la 5.82b. Se puede observar que ambas virutas de desgaste presentan cierta cantidad de 
partículas metálicas, con composición similar a lo obtenido en los ensayos de desgaste a 
baja temperatura, Figura 5.70, y partículas dispersas de óxidos ricos en cromo y hierro 
indicadas como P2 y P4, así como, la abundante presencia de óxidos compuestos por 










Figura 5.82 Micrografías en BSE de la viruta de desgaste producto de las pruebas a alta 
temperatura, a) material recibido y b) tratada térmicamente de la Ȗ–TiAl. 
 
 
Figura 5.83 Análisis mediante MEB–“EDX” de partículas en la viruta de desgaste, 
partículas de la Ȗ–TiAl oxidadas (P1 y P3) y óxidos de hierro (P2 y P4), de la condición de 
material recibido y tratada térmicamente, respectivamente. 
 
La información analizada apunta a un mecanismo de desgaste por oxidación 
moderado con presencia de adhesión y abrasión, para la aleación Ȗ–TiAl desgastada a 
alta temperatura, en ambas condiciones térmicas. Las mejores propiedades contra el 
































































































relacionadas con la nucleación de la fase α2 laminar dentro de los granos Ȗ, conocida 
como microestructura “basket–wave”, aumentando la dureza y la resistencia a 
nucleación y crecimiento de grietas. 
 
5.5.3 Análisis por difracción de electrones retrodispersados “EBSD” 
 
En la Figura 5.84 se presenta la imagen obtenida por la técnica de difracción de 
electrones retrodispersados “EBSD” de la condición de material recibido de la aleación 
Haynes 282©, en sección transversal previo a las pruebas de desgaste. Donde, se puede 
observar a) el mapa de orientación en dirección normal al plano y b) el histograma de 
desorientación de los límites de grano y maclas. Se presenta en el mapa polar inverso en 
la Figura 5.82a una orientación equiaxial o sin textura, esto, sugerido por la gran 
cantidad de planos presentes en la imagen, representados por colores en la figura polar 
inversa “IPF” (por sus siglas en inglés). Por otra parte el histograma de desorientación 
angular de los límites de grano en la Figura 5.82b presenta valores fraccionales 
considerable en los límites de grano de ángulo bajo “LAGB” (por sus siglas en inglés) 2° 
≤ ș ˂ 5°, relacionado a acumulación de dislocaciones en límites de subgranos, y en los 
valores de límite de grano de ángulo elevado “HAGB” (por sus siglas en inglés) 
principalmente entre η7.7° ≤ ș ≤ θβ.η°, los cuales corresponden principalmente a maclas 
de primer orden, y ș = γ8.9° a maclas de segundo orden, esto de acuerdo a lo reportado 
por Boehlert y Longanbach [1], Saleh y col [62] y Sankaran y col [58]. 
 
Al presentar estos datos la condición de material recibido, se puede inferir que 
proviene de un proceso termomecánico, por ejemplo trabajado en caliente, esto debido al 
valor fraccional que presenta en “LAGB”, relacionado a subgranos y acumulación de 
dislocaciones. Así como, “HAGB” por la presencia de maclas de primer orden 




segundo orden [101], como resultado del mecanismo de oposición al deslizamiento de 




Figura 5.84 Mapa de “EBSD” mostrando a) la orientación cristalográfica normal al plano 
e b) histograma de la desorientación de límites de grano y maclas en la microestructura, 
de la aleación Haynes 282© en condición de material recibido. 
 
En la Figura 5.85 se presenta el análisis obtenido por “EBSD” para la aleación 
Haynes 282©, en sección trasversal, después del tratamiento térmico. Donde la 
micrografía de “IPF” se muestra en la Figura 5.85a y el histograma de desorientación de 
los límites de grano en la 5.85b. Se puede observar, en forma similar a lo obtenido para 
la condición de material recibido, una orientación equiaxial o sin textura, debido a que 
se presenta una mezcla de la mayor parte de los planos cristalográficos, mostrada en la 
Figura polar inversa, sin embargo presenta un aumento significativo en el tamaño de 
grano. Por otra parte, en el histograma de la Figura 5.85b, se presenta una disminución 
en la fracción de “LAGB” relacionada a la presencia de subgranos y un aumento la 
fracción de “HAGB” a maclas de primer (η7.7° ≤ ș ≤ θβ.η°) y segundo orden (ș = γ8.9°). 
 
En el análisis obtenido para ésta condición térmica, mediante “ESBD”, se puede 
observar un aumento en el tamaño de grano, la disminución en la presencia de 
dislocaciones y un aumento en las maclas, esto ocasionado por el tratamiento térmico 
empleado, que consiste en un solubilizado, estabilización de carburos y envejecido. El 
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tratamiento térmico en la aleación promueve la recristalización de la microestructura, 
disolución de carburos presentes y posterior precipitación de carburos secundarios y 
aumento del tamaño de grano. Características similares a las obtenidas por “EBSD”, para 
esta condición térmica, han sido reportadas por Osoba y col [2]. 
 
 
Figura 5.85 Mapa de “EBSD” mostrando a) la orientación cristalográfica normal al plano 
e b) histograma de la desorientación de límites de grano y maclas en la microestructura, 
de la aleación Haynes 282© tratada térmicamente. 
 
El análisis por “EBSD” para los ensayos de desgaste de la Haynes 282© en 
condición de material recibido, se presenta en la Figura 5.86, donde, se puede observar 
las micrografías de mapa polar inverso para el desgaste a baja temperatura (a) y el 
correspondiente a alta temperatura (c), así como los histogramas de desorientación de los 
límites de grano producto del desgaste a baja (b) y alta temperatura (d). Las imágenes 
fueron adquiridas de zonas adyacentes a las micrografías 5.41a y 5.54a, de los ensayos 
de desgaste a baja y alta temperatura, respectivamente, donde la capa tribológica está por 
encima de la zona a analizada y es esquematizada en la parte superior. 
 
Se puede observar en las micrografías de figura inversa de polos “IPF”, para 
ambas condiciones de desgaste a baja, 5.86a, y alta temperatura, 5.86c, zonas obscuras 
no indizadas cercanas a la capa tribológica, además, de un alta concentración en 
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desorientación de “LAGB” correspondientes a acumulación de dislocaciones y la 







Figura 5.86 Mapa de “EBSD” mostrando la orientación cristalográfica normal al plano (a 
y c) e histograma de la desorientación de límites de grano y maclas en la microestructura 
(b y d), de la aleación Haynes 282© en condición de material recibido, desgastada a baja 
y alta temperatura, respectivamente. 
 
El aumento en la fracción de límites de grano de bajo ángulo está relacionado, 
como ya fue discutido, a la acumulación de dislocaciones por deslizamiento de planos, el 
cual, es similar en ambas condiciones de desgaste, de igual manera ambas 






























curvatura en las maclas, señalada por las flechas. La principal diferencia radica en los 
valores de ángulos correspondientes a las maclas de primer y segundo orden, donde se 
presentan en menor fracción para el desgaste a baja temperatura. La aparición de zonas 
no indizadas en mapas “IPF” está relacionada a zonas altamente deformadas, 
dificultando la identificación de la estructura cristalina y su orientación con respecto al 
plano normal a la superficie.  
 
En análisis realizado a las probetas Haynes 282© con tratamiento térmico 
desgastadas a baja y alta temperatura es presentado en la Figura 5.87. La micrografía de 
mapa “IPF” para la condición térmica desgastada a baja temperatura se muestra en la 
Figura 5.87a, así como, el histograma de desorientación de límites de grano en la 5.87b. 
De igual manera, se presentan el “IPF” para los ensayos a alta temperatura en las 
Figuras 5.87c e histograma en la 5.87d.  
 
Se puede observar en las micrografías de mapa “IPF” para ambas condiciones de 
desgaste, baja temperatura en la 5.87a y alta temperatura en la 5.87c, un área obscura 
entre la superficie desgastada (línea blanca) y los granos identificados, lo cual, 
semejante a la condición de material recibido, corresponde a zonas no indizadas, 
producto de la deformación plástica considerable en la estructura cristalina, deformación 
que puede ser observada en las maclas y granos señalados mediante las flechas (color 
negro). Por otra parte, se registró un aumento en los “LAGB” y disminución en los 
“HAGB”, por parte de ambos ensayos de desgaste. El aumento de los límites de grano 
con bajo ángulo está relacionado, como ya fue discutido, con la acumulación de 
dislocaciones por el deslizamiento de planos cristalinos. De igual manera, la 
disminución de límites de grano de ángulo elevado está asociada a la disminución de los 









Figura 5.87 Mapa de “EBSD” mostrando la orientación cristalográfica normal al plano (a 
y c) e histograma de la desorientación de límites de grano y maclas en la microestructura 
(b y d), de la aleación Haynes 282© en condición tratada térmicamente, desgastada a 
baja y alta temperatura, respectivamente. 
 
Así mismo, las zonas no indizadas, zonas color negro, se presentan en mayor 
cantidad en la condiciones de desgaste a baja temperatura, material recibido y tratada 
térmicamente, las cuales presentaron un mecanismo de desgaste metálico–plástico 
severo. La ausencia de maclas y zonas no indizadas cerca de la superficie desgastada, 
está relacionada con una alta deformación plástica de la microestructura, lo cual 
complica al programa TEAM EDAX® identificar la orientación del grano y por 
consiguiente lo registra como zona desconocida o no indizada. Zonas con alto grado de 

































níquel ha sido reportada por Xin y col [64] como zonas no indizadas, mientras, altas 
fracción de “LAGB” y disminución de la cantidad de maclas relacionado a “HAGB” han 
sido reportadas Saleh y col [62] como deslizamiento de planos en la microestructura. Por 
lo cual, puede sugerirse que la aleación Haynes 282© presentó una mayor deformación 
plástica cuando fue desgastada a baja temperatura, esto se puede observar en las gráficas 
de deformación presentadas en las Figuras 5.13 y 5.20, desgaste a baja y alta 
temperatura, respectivamente. 
 
No fue posible realizar el análisis por “EBSD” a la aleación avanzada Ȗ–TiAl 
debido a la falta de la información de la aleación en la base de datos del programa. 
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6.1 Conclusiones  
 
1. Las aleaciones avanzadas Haynes β8β© y Ȗ–TiAl presentan mejores propiedades 
contra el desgaste a alta temperatura, presentando mayor pérdida de material en 
términos de masa en condiciones deslizantes de baja temperatura. 
 
2. En términos de coeficiente dimensional de desgaste (mm3/N-m) la aleación 
avanzada Ȗ–TiAl presentó las mejores propiedades contra el desgate, debido a la 
capacidad de disipar el calor generado por el desgaste, propiedad física conocida 
como difusividad térmica la cual es mayor con respecto a la Haynes 282©. 
 
3. La aleación Haynes 282© presentó un mecanismo de degradación controlado por 




adhesión, delaminación y abrasión, limitando sus aplicaciones a baja temperatura 
en sistemas deslizantes. 
 
4. Se presentó deformación plástica en ambas condiciones térmicas de la Haynes 
282©, siendo mayor en la condición tratada térmicamente como consecuencia de 
un mayor tamaño de grano y menor dureza. 
 
5. El mecanismo de degradación que controló el desgaste a alta temperatura de la 
Haynes 282© es un mecanismo complejo con contribuciones de desgaste por 
oxidación, adhesión, delaminación y abrasión. 
 
6. La condición tratada térmicamente de la aleación Haynes 282© presentó un 
fenómeno de degradación, oxidación interna y zona libre de Ȗ’, que puede 
acelerar la pérdida de material por una combinación de desgaste y oxidación. 
 
7. La condición de material recibido en la Haynes 282© presentó un mejor 
comportamiento contra el desgaste a baja y alta temperatura, en términos de 
perdida en masa. Un menor tamaño de grano y mayor dureza con respecto a la 
tratada térmicamente, son los principales factores que contribuyeron a la menor 
pérdida de material. 
 
8. Desgaste por oxidación moderado es el mecanismo que controla la degradación 
de la aleación avanzada Ȗ–TiAl desgastada a baja y alta temperatura, presentando 
señales de desgaste por delaminación, adhesión y abrasión. 
 
9. En desgaste a baja temperatura la condición de material recibido de la Ȗ–TiAl 
presentó un mejor desempeño contra el desgaste en términos de pérdida en masa. 
Originado por un menor tamaño de grano Ȗ y menor cantidad de islas laminares 





10. Se observó deformación plástica en la zona cercana a la huella de desgaste a baja 
de la Ȗ–TiAl en ambas condiciones térmicas, siendo la condición tratada 
térmicamente la que presentó el mayor deslizamiento en la microestructura 
laminar. 
 
11. La condición tratada térmicamente de la aleación avanzada Ȗ–TiAl presentó 
mejor desempeño contra el desgaste a alta temperatura, ocasionado por la 
nucleación de la fase α2 en los granos equiaxiales Ȗ con morfología “basket–
wave”. 
 
12. La técnica de difracción de electrones retrodispersados “EBSD” es una 
herramienta útil en el análisis de deformación microestructural y recristalización 
provocadas por fenómenos de desgaste en condiciones de deslizamiento.  
 
6.2 Recomendaciones  
 
1. Estudiar el desgaste de las aleaciones avanzadas Haynes β8β© y Ȗ–TiAl, 
modificando factores como: forma de calentamiento (inducción, flama oxidante 
o reductora) y velocidad lineal, para observar el comportamiento tribológico de 
las posibles capas de óxido generadas. 
 
2. Profundizar en el análisis por “EBSD” para comprender los mecanismos de 
deslizamiento de dislocaciones y maclas, deformación y recristalización de la 






3. Estudiar el desgaste de la Haynes 282© en presencia atmosferas compuestas por 
agua y/o vapor de agua para observar si se presentan el fenómeno de degradación 
por volatilización del cromo en el desgaste. 
 
4. Realizar una oxidación controlada de las aleaciones avanzadas para generar un 
recubrimiento cerámico y observar el comportamiento al desgaste. 
 
5. Añadir modificaciones al tribómetro multipropósito para lograr menores 
presiones de contacto.  
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Tabla A.1 Función de los elementos aleantes en las aleaciones avanzadas. 
 
Tabla A.2 Aleaciones avanzadas base níquel y composición química (% en peso). 
 
Efectos Base hierro Base cobalto Base níquel
Endurecimiento por solución sólida Cr, Mo Nb, Cr, Mo, Ni, W, Ta Co, Cr, Fe, Mo, W, Ta, Re
Estabilizadores de la matriz “FCC” C, W, Ni Ni ---
Formadores de carburos
MC Ti Ti W, Ta, Ti, Mo, Nb, Hf
M7C3 --- Cr Cr
M23C6 Cr Cr Cr, Mo, W
M6C Mo Mo, W Mo, W, Nb
Carbonitruros: M(C, N) C, N C, N C, N
Promotores de precipitación de carburos P --- ---
Formadores de Ȗ’–Ni3(Al, Ti) Al, Ti, Ni --- Al, Ti
Retardador de formación de la fase hexagonal Ș (Ni3Ti) Al, Zr --- ---
Elevador de la temperatura solvus Ȗ’ --- --- Co
Endurecimiento por  precipitación y/o intermetálicos Al, Ti, Nb Al, Mo, Ti(b), W, Ta Al, Ti, Nb
Resistencia a la oxidación Cr Al, Cr Al, Cr, Y, La, Ce
Mejora la resistencia a la corrosión en caliente La, Y La, Y, Th La, Th
Resistencia a la sulfatación Cr Cr Cr, Co, Si
Favorece la termofluencia B --- B, Ta
Incremento de resistencia a la fractura B B, Zr B(c)
Refinadores de límite de grano --- ---- B, C, Zr, Hf
Mejora la maquinabilidad --- Ti, Ni ----
Control del tamaño de grano de Ȗ’–Ni3(Al, Ti) --- --- Re
Aleación Ni Cr Co Mo Ti Al Fe Mn Si C B Otros
Haynes 282 57 20 10 8.5 2.1 1.5 1.5* 0.3* 0.15* 0.06 0.005 --
Waspaloy 58 19 13.5 4.3 3 1.5 2* 0.1* 0.15* 0.08 0.006 Zr (0.05)
R-41 52 19 11 10 3.1 1.5 5* 0.1* 0.5* 0.09 0.006 --
263 52 20 20 6 2.4* 0.6* 0.7* 0.4 0.2 0.06 0.005 Al + Ti (2.6)
Allvac,
718 Plus
Bal 18 9 2.80 0.70 1.45 10.0 -- -- 0.020 0.004 W (1.0), Nb (5.4),  P (0.007)
718 Bal 18.1 -- 2.90 1.0 0.45 18.0 -- -- 0.025 0.044 Nb (5.4), P (0.007)











Figura B.2 Esquema de la ruta de tratamiento térmico realizada para la aleación 
avanzada Ȗ–TiAl.  
Tiempo (horas)
















































Figura C.1 Micrografía en MO del rodillo de acero D2 con tamaño de grano de 8 μm. 
 
Figura C.2 Micrografía por MEB–“BSE” del rodillo de acero D2 y los espectros de la 
matriz (P1) y carburos (Fe, Cr)7C3 en la zona P2. 
 
Fe Cr Mo V C Mn Si
Bal 11.80 0.80 0.80 1.55 0.40 0.30
Bal – Balance  en peso
Energía (keV) 

























































Cálculo de la presión de contacto ejercida en perno en la configuración 
perno sobre rodillo utilizado durante el desgaste deslizante. 
 
Considerando como una sola aspereza cuando el perno entra en contacto con el rodillo, 
la deformación inicial es descrita como un círculo con radio a como: 
 
 
ܽ = ቀଷ௪�ସா ቁଵ ଷ⁄      (Ec. D.1) 
 
Donde r es el radio de la esfera y E* es el modulo elástico efectivo o equivalente, el cual 
depende de los módulos de Young, E1 y E2,y el coeficiente de Poisson, v1 y v2, del perno 
y rodillo, el cual se calcula de la siguiente manera: 
 









El área de contacto entre el perno y el rodillo, πa2, es calculada por  
 
�ܽଶ ≈ 0.8͵� ቀ௪�ா∗ቁଶ ଷ⁄     (Ec. D.3) 
 
La presión de contacto máxima es calculada por  
 














I.M. Hutchings, "Tribology, Friction and Wear of Engineering Materials", 1st ed, 




Considerando como un contacto entre un cilindro y un área plana, el contacto inicial es 
una línea que crece hasta llegar a tomar la forma de un rectángulo. El ancho del área de 
contacto b está dado por: 
 
 ܾ = ቀ ସ௪��௅ா∗ቁଵ ଶ⁄      (Ec. D.5) 
 
Donde r es el radio de la esfera y E* es el modulo elástico efectivo o equivalente, el cual 
depende de los módulos de Young, E1 y E2,y el coeficiente de Poisson, v1 y v2, del perno 
y rodillo, el cual se calcula con la ecuación (D.2) 
 
El área de contacto es la longitud de perno, L, multiplicado por el doble del ancho, b 
 ܽ = ʹܾܮ    (Ec. D.6) 
 
La presión de contacto máxima es calculada por  
 
�ܲ௔௫ = ଶ௪�௕௅     (Ec. D.7) 
 











Figura E.1 Micrografías por MEB–“BSE” de la superficie de la aleación Haynes 282© 
desgastada, a) material recibido y b) tratada térmicamente desgastadas a baja 
temperatura, y c) materia recibido y d) tratada térmicamente desgastadas a alta 













Figura E.2 Micrografías por MEB–“BSE” de la superficie desgastada de la aleación Ȗ–
TiAl, a) material recibido y b) tratada térmicamente desgastadas a baja temperatura, y c) 
materia recibido y d) tratada térmicamente desgastadas a alta temperatura, observe la 
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